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Kurzzusammenfassung
Mikro-Makro-Modelle werden in zunehmendem Maße zur Beschreibung des Materialverhal-
tens von Metallen eingesetzt, demzufolge steigt auch ihre Anzahl stetig an. Es besteht jedoch
ein Mangel an verla¨sslichen Identifikations- und Validierungsmethoden fu¨r solche Modelle.
Zur Entwicklung derartiger Methoden ko¨nnen sowohl Experimente auf der polykristallinen
Makroebene als auch auf der einkristallinen Mikroebene genutzt werden. In dieser Arbeit
werden Experimente beschrieben, die auf beiden Ebenen durchgefu¨hrt werden. Alle Proben
stammen von gewalzten Blechen des Tiefziehstahls DC04. Parallel zu den experimentellen
Untersuchungen werden Finite-Elemente Rechnungen unter Verwendung eines kristallplasti-
schen Materialmodells durchgefu¨hrt. Im ersten Teil der Arbeit wird eine Identifikation und
Validierung des Materialmodells auf der Grundlage klassischer makroskopischer Scher- und
Zugversuche pra¨sentiert. Im zweiten Teil der Arbeit werden die Mo¨glichkeiten der Nutzung
von makroskopischen und mikroskopischen Eindringversuchen zur Identifikation und Validie-
rung untersucht. Mit den Berechnungen auf der Mikro- und Makroebene kann ein mittelbarer
Zusammenhang zwischen dem Materialverhalten auf beiden Ebenen nachgewiesen werden.
Anhand von Sensitivita¨tsstudien ist es mo¨glich, einige fu¨r die Eindringversuche wichtige
Einflussfaktoren zu ermitteln. Schließlich werden die bestehenden Probleme bezu¨glich einer
Identifikation aufgezeigt.
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1Kapitel 1
Einleitung
Zur Lo¨sung von Problemen der finiten Plastizita¨t werden kristallplastische Materialmodelle
bereits seit Jahrzehnten erfolgreich angewendet. Sie werden genutzt, um die maßgeblichen
Mechanismen, die bei der plastischen Verformung von polykristallinen Materialien auftre-
ten, zu identifizieren und nachzubilden (Habraken, 2004). Die dabei gewonnenen Erkenntnis-
se dienen unter anderem zur Verbesserung von makroskopischen Materialmodellen, welche
dann beispielsweise die Beru¨cksichtigung von Effekten der Texturentwicklung ermo¨glichen
(Tsotsova und Bo¨hlke, 2009; Miehe et al., 2010). In Gottstein (2003) wird der Frage nachge-
gangen, wie realistisch der Einsatz von Mikro-Makro-Modellen in virtuellen Versuchslaboren
ist. Solche Untersuchungen verfolgen das Ziel, den Aufwand und die Kosten von realen Ex-
perimenten zu verringern (Kraska et al., 2009; Butz et al., 2010). Als notwendig erweist sich
der Einsatz von kristallplastischen Materialmodellen auch fu¨r die Simulation von Bauteilen,
deren Abmessungen der Gro¨ßenordnung ihrer relevanten Mikrostruktur (z. B. Korngro¨ße)
entsprechen. Weiterhin sind u¨ber rein wissenschaftliche Aspekte hinausgehend Bestrebungen
erkennbar, die Kristallplastizita¨t direkt fu¨r industrielle Anwendungen nutzbar zu machen
(Schulze et al., 2009). Fu¨r all diese Anwendungsmo¨glichkeiten wird allerdings vorausgesetzt,
dass die verwendeten kristallplastischen Modelle in der Lage sind, das Materialverhalten
hinreichend genau nachzubilden. Zur Erfu¨llung dieser Anforderung ist eine verla¨ssliche Iden-
tifikation und Validierung dieser Modelle zwingend erforderlich.
U¨blicherweise erfolgt die Identifikation und Validierung von kristallplastischen Modellen an-
hand von homogenen Versuchen, die mit polykristallinen Proben durchgefu¨hrt werden. Mit
wachsender Komplexita¨t der Modelle und der damit verbundenen gesteigerten Anzahl an
Materialparametern, erweist sich diese Vorgehensweise jedoch als unzureichend. Viele die-
ser Parameter sind keiner direkten Messung zuga¨nglich und der Informationsgehalt in den
experimentellen Daten ist zu gering fu¨r eine inverse Identifikation aller Materialparameter.
Weiterhin besteht das Problem, dass die plastischen Deformationen bei homogenen Versu-
chen weitaus geringer sind, als diejenigen, die bei verschiedenen Anwendungen, wie z. B.
Umformprozessen, erreicht werden (Belytschko und Mish, 2001). Somit besteht die gro¨ßte
Herausforderung bei der Entwicklung von Mikro-Makro-Modellen in der Identifikation und
Validierung dieser Modelle (Cailletaud et al., 2003).
Eine mo¨gliche Lo¨sung bietet hier der Einsatz inhomogener Versuche. Die Ho¨he der dabei
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erreichten plastischen Deformationen ist vergleichbar mit jener, die auch bei Umformprozes-
sen zu beobachten ist. Neben der klassischen Kraft-Verschiebungskurve besteht zudem die
Mo¨glichkeit, Deformationsfelder zu messen, die zusa¨tzliche Informationen u¨ber das Materi-
alverhalten beinhalten und die Identifikation einer gro¨ßeren Anzahl von Materialparametern
erlauben. Es existieren vielfa¨ltige Vorschla¨ge zur Durchfu¨hrung solcher Versuche (Kreißig,
1998; Meuwissen et al., 1998; Khalfallah et al., 2002; Kajberg und Lindkvist, 2004; Cooreman
et al., 2008), welche jedoch hauptsa¨chlich zur Anpassung pha¨nomenologischer Materialmo-
delle genutzt werden. Dabei ist der Eindringversuch einer der am ha¨ufigsten fu¨r die inverse
Identifikation eingesetzten inhomogenen Versuche (Huber und Tyulyukovskiy, 2004; Lindner
und Kreissig, 2004; Bocciarelli et al., 2005).
Ziel dieser Arbeit ist es, die Mo¨glichkeiten der Identifikation und Validierung eines kristall-
plastischen Materialmodells anhand von makroskopischen und mikroskopischen Eindringver-
suchen zu ermitteln. Alle Experimente werden an gewalzten Blechen des unlegierten Tief-
ziehstahls DC04 durchgefu¨hrt. Da die geringe Blechdicke die Anwendung des klassischen
Eindringversuchs auf der Makroebene verbietet, wird stattdessen ein Doppelindenterversuch
durchgefu¨hrt. Hierbei ist die Blechprobe zwischen zwei sich gegenu¨berliegenden koaxialen
Eindringko¨rpern positioniert und wird senkrecht zur Blechebene indentiert. Zusa¨tzlich zu
der wa¨hrend des Versuchs aufgenommenen Kraft-Verschiebungskurve werden nach dem Ver-
such die Oberfla¨chenverschiebungen senkrecht zur Blechebene gemessen.
Besondere Aufmerksamkeit wird in dieser Arbeit den Eindringversuchen auf der Mikroebene
gewidmet. Diese Versuche werden auf einzelne Ko¨rner des Stahlblechs angewendet und erlau-
ben somit die Untersuchung des einkristallinen Materialverhaltens im Polykristall. Dies bietet
gerade im Fall von kubisch-raumzentrierten Materialien interessante Vergleichsmo¨glichkei-
ten, da hier die Anwendung der Kristallplastizita¨t mit gro¨ßeren Unsicherheiten verbunden
ist, als es z. B. bei kubisch-fla¨chenzentrierten Materialien der Fall ist. Auch bei den mi-
kroskopischen Eindringversuchen wird neben der Kraft-Verschiebungskurve ein zusa¨tzliches
Deformationsfeld gemessen. Dabei handelt es sich um das Feld der Gitterrotationen unter-
halb des Eindrucks, welches sich in Folge der plastischen Deformation einstellt. Zur Messung
dieser Daten wird die Ro¨ntgenstrahlmikroskopie eingesetzt (Yang et al., 2004b), die im Ver-
gleich zu anderen Methoden (Zaafarani et al., 2006, 2008) pra¨zisere Ergebnisse liefert.
Parallel zu den Experimenten wird jeder Eindringversuch mittels dreidimensionaler Finite-
Elemente-Simulationen nachgebildet. Zur Beschreibung des mikroskopischen Materialver-
haltens wird ein elastisch-viskoplastisches Standardmodell verwendet. Die im Vorfeld der
Simulationen notwendige Anpassung des Materialmodells an das Verfestigungsverhalten des
DC04-Stahls erfolgt anhand von Scherzahl-Spannungskurven, die bei Scherversuchen ge-
messen werden. Zur anschließenden U¨berpru¨fung dienen Spannungs-Dehnungskurven und
R-Werte, die in Zugversuchen bestimmt werden. Der dabei notwendige U¨bergang von der
Mikro- zur Makroebene wird mit dem Taylor-Modell und der Technik des Repra¨sentativen
Volumenelements realisiert.
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Beschreibung und Modellierung des
mechanischen Materialverhaltens
2.1 Notation der Tensorrechnung
Fu¨r die kontinuumsmechanische Beschreibung des Materialmodells wird eine symbolische
Tensorschreibweise verwendet, wie sie unter anderem von Bertram (2008) eingefu¨hrt wird.
Alle tensoriellen bzw. vektoriellen Gro¨ßen sind auf kartesische Basen ei bezogen. Fu¨r skalare
Gro¨ßen werden einfache und fu¨r Vektoren v = viei fettgedruckte Kleinbuchstaben verwen-
det. Tensoren 2ter Stufe A = Aijei ⊗ ej werden durch fettgedruckte Großbuchstaben und
Tensoren 4ter Stufe K = Kijklei ⊗ ej ⊗ ek ⊗ el mit doppelt gestrichenen Großbuchstaben
dargestellt. Bei eindimensionalen Zahlentupeln und Matrizen werden die gleichen Symbole
wie fu¨r Vektoren bzw. Tensoren zweiter Stufe verwendet. Um welche Gro¨ßen es sich je-
weils handelt, wird eindeutig in den dazugeho¨rigen Textstellen gekla¨rt. Das Skalarprodukt
A ·B = AijBij wird durch einen Punkt gekennzeichnet. Wird kein Berechnungssymbol zwi-
schen den Gro¨ßen verwendet, so handelt es sich um eine einfache U¨berschiebung wie z. B. bei
AB = AikBklei⊗el oderAv = Aijvjei. Die doppelte U¨berschiebung zwischen einem Tensor
vierter und einem Tensor zweiter Stufe K[A] = KijklAklei⊗ej wird mit einer eckigen Klam-
mer symbolisiert. Das Rayleigh-Produkt A?K = Kijkl(Aioeo)⊗ (Ajpep)⊗ (Akrer)⊗ (Alses)
wird mit einem Stern gekennzeichnet.
2.2 Kinematik
In der Festko¨rpermechanik hat sich zur Beschreibung finiter Deformationen ein weitgehend
einheitlicher kinematischer Ansatz durchgesetzt. Die aus diesem Ansatz resultierenden ki-
nematischen Gro¨ßen werden daher als bekannt vorausgesetzt. Hier erfolgt nur eine kurze
Einfu¨hrung der in dieser Arbeit am ha¨ufigsten verwendeten Deformationsmaße. Fu¨r detail-
liertere Ausarbeitungen und weiterfu¨hrende Literatur wird auf die entsprechenden Kapitel
in Bertram (2008) und Holzapfel (2000) verwiesen.
Man betrachtet die zeitabha¨ngige Bewegung eines materiellen Ko¨rpers im Euklidischen
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Punktraum und bezeichnet die Positionen die dieser Ko¨rper zu verschiedenen Zeiten ein-
nimmt als Platzierungen. Zur Einfu¨hrung von Deformationsmaßen werden u¨blicherweise ei-
ne feste Bezugsplatzierung und eine zeitlich abha¨ngige Momentanplatzierung eingefu¨hrt. Die
Abbildung eines Linienelements dx0 aus der Bezugsplatzierung in die Momentanplatzierung
dx : = F dx0 (2.1)
wird durch den Deformationsgradienten F beschrieben. Ausgehend von dieser Definition
lassen sich weitere Deformationsmaße wie z. B. der rechte Cauchy-Green Deformationstensor
C = F TF beschreiben. Die zeitliche A¨nderung des ra¨umlichen Linienelements
dx˙ = (F dx0)˙ = F˙ dx0 = F˙ F
−1dx = Ldx (2.2)
wird durch den Geschwindigkeitsgradienten L beschrieben.
2.3 Elastisches Verhalten von Kristallen mit kubischer
Symmetrie
2.3.1 Elastisches Gesetz
Bei der Verformung von Metallen werden nur geringe elastische Deformationen erreicht bevor
das Material beginnt, sich plastisch zu deformieren. Aus diesem Grund ist es ausreichend,
das elastische Verhalten von Metallen durch ein linear-elastisches Gesetz zu beschreiben. Das
hier gewa¨hlte St. Venant-Kirchhoff Gesetz
T 2PK = k(C) = K[
1
2
(C − I )] (2.3)
ist auf eine spannungsfreie Bezugsplatzierung bezogen. Durch die Steifigkeitstetrade K wer-
den die Dehnungen auf den 2. Piola-Kirchhoff Spannungstensor T 2PK abgebildet. Da es sich
bei diesem Gesetz um eine reduzierte Form handelt, werden das Prinzip der materiellen Ob-
jektivita¨t (PMO) und das Prinzip der Invarianz gegen u¨berlagerte Starrko¨rperbewegungen
(PISM) erfu¨llt (Bertram, 2008, S. 176). Da die Steifigkeitstetrade zwei symmetrische Ten-
soren miteinander verknu¨pft, kann die rechte Subsymmetrie, d. h. Kijkl = Kijlk, vorausge-
setzt werden. Weiterhin wird vorausgesetzt, dass die im Material geleistete Spannungsarbeit
lastpfadunabha¨ngig ist. Dies bedeutet fu¨r die Steifigkeitstetrade, dass sie auch eine Haupt-
symmetrie Kijkl = Kklij und als Folge dessen auch die linke Subsymmetrie Kijkl = Kjikl
besitzen muss. Nach Ausnutzung der genannten Symmetrien reduziert sich die Anzahl der
unabha¨ngigen Gro¨ßen der Tetrade von 81 auf 21. Eine weitere Reduktion auf nur noch 3
unabha¨ngige elastische Konstanten (K1111, K1122, K1212) wird durch die Ausnutzung der ku-
bischen Kristallsymmetrie erreicht (Hosford, 1993).
Aus Gru¨nden einer u¨bersichtlicheren Darstellung und der besseren Implementierbarkeit in
Berechnungsprogramme, ist es u¨blich, symmetrische Tensoren zweiter Stufe als sechsdi-
mensionale Vektoren und die Tetraden als sechsdimensionale Tensoren zweiter Stufe zu
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behandeln. Somit erha¨lt man fu¨r den 2. Piola-Kirchhoff Spannungstensor die Darstellung
T 2PK = T 2PKij ei ⊗ ej = T 2PKα eV α mit dem Komponentenvektor
T 2PKα = [T
2PK
11 , T
2PK
22 , T
2PK
33 ,
√
2T 2PK12 ,
√
2T 2PK13 ,
√
2T 2PK23 ] .
Entsprechend ergibt sich dann fu¨r die Darstellung der Steifigkeitstetrade als Tensor 2. Stufe
K = Kijklei ⊗ ej ⊗ ek ⊗ el = KαβeV α ⊗ eV β mit der Komponentenmatrix
Kαβ =

K1111 K1122 K1122 0 0 0
K1122 K1111 K1122 0 0 0
K1122 K1122 K1111 0 0 0
0 0 0 2K1212 0 0
0 0 0 0 2K1212 0
0 0 0 0 0 2K1212

Die dafu¨r eingefu¨hrte Basis wird als Voigt-Basis bezeichnet (Bertram, 2008, S.42)
eV 1 = e1 ⊗ e1 ; eV 4 = 1√2(e1 ⊗ e2 + e2 ⊗ e1)
eV 2 = e2 ⊗ e2 ; eV 5 = 1√2(e1 ⊗ e3 + e3 ⊗ e1)
eV 3 = e3 ⊗ e3 ; eV 6 = 1√2(e2 ⊗ e3 + e3 ⊗ e2)
(2.4)
und die darin vorkommenden Faktoren von (
√
2)−1 resultieren aus einer Normierung.
2.3.2 Isomorphie der elastischen Gesetze
Der Einfluss von plastischer Deformation auf das elastische Verhalten eines Materials wird
in Bertram (2008) als eine kontinuierliche A¨nderung des elastischen Gesetzes interpretiert.
Daraus resultiert die Schlussfolgerung, dass fu¨r jeden elastischen Bereich p ein separates
elastisches Gesetz
kp(C) = Kp[
1
2
(C −Cp)] (2.5)
existiert, welches bezu¨glich einer spannungsfreien Konfiguration Cp aufgestellt werden kann.
Es wird angenommen, dass diese elastischen Gesetze zueinander isomorph sind und es somit
mo¨glich ist, sie durch eine materielle Transformation ineinander zu u¨berfu¨hren. Auf Grund-
lage dieser Annahme wird ein konstantes elastisches Referenzgesetz k˜(C) eingefu¨hrt, woraus
sich u¨ber die Beziehung
T 2PK = kp(C) = P k˜(P
TCP )P T = P K˜[
1
2
(P TCP − P TCpP )]P T (2.6)
alle anderen elastischen Gesetze kp(C) berechnen lassen (Bertram, 2008, S.261). Der Tensor
P wird als plastische Transformation bezeichnet und hat die Eigenschaft det(P ) = 1. Durch
die Festlegung einer geeigneten Bezugsplatzierung ist es immer mo¨glich
P TCpP = I (2.7)
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zu setzen. Diese Platzierung wird im Weiteren als ungesto¨rte Bezugsplatzierung bezeichnet.
Bezu¨glich dieser ungesto¨rten Bezugsplatzierung ergeben sich der 2. Piola-Kirchhoff Span-
nungstensor und der rechte Cauchy-Green Tensor zu
T˜ 2PK = det(P )P−1T 2PKP−T bzw. C˜ = P TCP . (2.8)
Dabei symbolisiert das ∼ - Zeichen den Bezug der jeweiligen Gro¨ße auf die ungesto¨rte Be-
zugsplatzierung. Durch Einsetzen der beiden Gleichungen 2.8a und 2.8b in Gleichung 2.6
erha¨lt man das elastische Referenzgesetz
T˜ 2PK = K˜[
1
2
(C˜ − I )] (2.9)
bezogen auf die ungesto¨rte Bezugsplatzierung. Die Transformation der Steifigkeitstetrade
von der ungesto¨rten in eine beliebige Bezugsplatzierung oder die Momentanplatzierung wird
mit Hilfe der Beziehung
K = P ? K˜ = K˜ijkl(P
∼
ei)⊗ (P ∼ej)⊗ (P ∼ek)⊗ (P ∼el) (2.10)
bzw.
KE = (FP ) ? K˜ = K˜ijkl(FP
∼
ei)⊗ (FP ∼ej)⊗ (FP ∼ek)⊗ (FP ∼el) (2.11)
durchgefu¨hrt.
2.4 Plastische Verformung kubisch raumzentrierter Kris-
talle
2.4.1 Beschreibung der Gleitmechanismen
Die Bewegung von Versetzungen bildet den grundlegenden Mechanismus fu¨r die Gleitung in
kristallinen Materialien. Auf welche Art und Weise diese Bewegung erfolgt, ha¨ngt wiederum
von der im Material vorherrschenden Gitterstruktur ab. Da das in dieser Arbeit untersuchte
Material eine kubisch-raumzentrierte (krz) Gitterstruktur aufweist, werden im Folgenden
die fu¨r krz-Gitter grundlegenden Gleitmechanismen und die dabei zu beru¨cksichtigenden
Besonderheiten beschrieben.
Die Abha¨ngigkeit der Versetzungsbewegung von der Gitterstruktur kann sehr gut anhand des
Peierls-Modells (Abbildung 2.1) verdeutlicht werden. Dieses Modell basiert auf der Annahme,
dass eine Versetzung, die sich auf einer Gleitebene bewegt, ein gitterperiodisches Potenzial
u¨berwinden muss. Die fu¨r die U¨berwindung der Potenzialberge notwendige Schubspannung
wird als Peierls-Spannung τP bezeichnet und ist na¨herungsweise u¨ber die Beziehung
τP =
2G
1− ν exp
(
− 2pi
(1− ν)
d
b
)
(2.12)
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a) b)
Abbildung 2.1: a) Gleitebene und -richtung dichtester Packung, b) Gleitebene und -richtung
die keine maximale Packungsdichte aufweisen
berechenbar (Gottstein, 2001). Darin sind G der Schubmodul, ν die Querkontraktionszahl,
b der Betrag des Burgers-Vektor und d der Gleitebenenabstand, welcher sich mit Hilfe der
Gitterkonstante a und den Miller-Indizes {hkl} der Gleitebene u¨ber die Gleichung
d =
a√
h2 + k2 + l2
(2.13)
berechnen la¨sst. Aus Gleichung 2.12 geht hervor, dass sich fu¨r Gleitrichtungen mit einem
mo¨glichst kurzen Burgers-Vektor und Gleitebenen mit einem mo¨glichst großen Gleitebe-
nenabstand, geringe Peierls-Spannungen ergeben. Einen minimalen Wert nimmt die Peierls-
Spannung fu¨r Gleitrichtungen und Gleitebenen an, die eine maximale Packungsdichte aufwei-
sen (Abbildung 2.1). In Kristallen mit kubisch fla¨chenzentrierter Gitterstruktur besitzen die
〈110〉-Richtungen und die {111}-Ebenen eine maximale Packungsdichte und bilden dadurch
die prima¨ren Gleitsysteme. Bei krz-Gittern hingegen existiert zwar mit der 〈111〉-Richtung
eine Gleitrichtung maximaler Packungsdichte, fu¨r die dazugeho¨rigen Gleitebenen trifft dies
jedoch nicht zu. Die drei Gleitebenen mit den ho¨chsten Packungsdichten sind die {110}-,
{112}- und {123}-Ebenen. Die sich fu¨r diese drei Typen von Gleitsystemen ergebenden
Peierls-Spannungen liegen allerdings weit u¨ber den bei krz-Gittern experimentell bestimm-
ten kritischen Schubspannungen. Der Grund dafu¨r wird in der thermischen Aktivierung der
Gitteratome gesehen, wodurch die Versetzungsbewegung erleichtert und somit auch die kri-
tische Schubspannung reduziert wird (Gottstein, 2001). Mit dieser Deutung la¨sst sich auch
die starke Temperaturabha¨ngigkeit der kritischen Schubspannung bei Kristallen mit krz-
Gitterstruktur erkla¨ren.
Falls Versetzungen nicht durch Korngrenzen oder freie Oberfla¨chen unterbrochen werden,
bilden sie geschlossene Ringe die sich aus Stufen- und Schraubenanteilen zusammensetzen
(Abbildungen 2.2 und 2.3). Charakteristisch fu¨r krz-Metalle ist, dass in einem Temperaturbe-
reich bis ca. 1/5 der Schmelztemperatur (fu¨r Eisen ca. 90
◦C), die Mobilita¨t von Stufenverset-
zungen weitaus gro¨ßer ist als die der Schraubenversetzungen (Seeger, 2001). Dies fu¨hrt dazu,
dass sich schon vor dem Erreichen der makroskopischen Fließgrenze Stufenversetzungen in
Bewegung setzen und damit die unbeweglichen Schraubenversetzungen in die La¨nge ziehen
(Abbildung 2.3). Hierbei kommt es zu einer allma¨hlichen Auslo¨schung der Stufenversetzun-
gen, so dass bei Erreichen der makroskopischen Fließgrenze die plastische Deformation zum
u¨berwiegenden Teil durch die verbleibenden Schraubenversetzungen getragen wird. Wa¨hrend
die Bewegungsrichtung einer Stufenversetzung parallel zum Burgers-Vektor verla¨uft, bewegt
sich die Schraubenversetzung in eine Richtung senkrecht zum Burgers-Vektor und zur Glei-
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Abbildung 2.2: Segment eines Versetzungs-
rings mit Burgers-Vektor b, Gleitebenen-
normale n und Bewegungsrichtung der
Schraubenversetzung s (Gottstein, 2001)
Abbildung 2.3: Fu¨r krz-Gitter typische Auf-
weitung des Versetzungsrings im Mikrodeh-
nungsbereich bis zu Temperaturen von 1/5
der Schmelztemperatur
tebenennormale. In Abbildung 2.2 ist diese Bewegungsrichtung der Schraubenversetzung
mit s gekennzeichnet. Allerdings wird sich die Versetzung nicht auf ihrer gesamten La¨nge
in eine neue Position bewegen. Vielmehr fu¨hrt die Schraubenversetzung thermisch aktivierte
Schwingungen aus, wodurch sie sich auf einem Teilstu¨ck in ein benachbartes Potenzialtal
bewegt und ein Kinkpaar gebildet wird (Abbildung 2.4). Durch eine Schubspannung, die in
Richtung des Burgers-Vektor wirkt, wird dieses Kinkpaar solange auseinandergetrieben, bis
sich die Versetzung vollsta¨ndig in dem benachbarten Potentialtal befindet (Hollang, 1996).
Diese thermisch und mechanisch aktivierte Bewegung setzt sich in elementaren Schritten
auf wechselnden Gleitebenen fort, wobei diese Ebenen immer kristallographische Ebenen
mit niedriger Indizierung sind (Hollang, 1996). Allerdings ko¨nnen sich durch die Kombina-
tion dieser elementaren Gleitschritte im Mittel auch Gleitebenen ergeben, die eine ho¨here
Indizierung aufweisen. So haben Sesta´k und Seeger (1978) gezeigt, dass durch solch eine
Abbildung 2.4: Thermisch und mechanisch
aktivierte Bewegung einer Schraubenverset-
zung (Hollang, 1996)
Abbildung 2.5: Mikroskopische Gleitung auf
{110}-Ebenen (Sesta´k und Seeger, 1978)
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elementare Wechselgleitung auf den {110}-Ebenen, auch eine makroskopische Gleitebene
vom Typ {112} resultieren kann (Abbildung 2.5). Neuere Analysen experimenteller Unter-
suchungen an Eisen-Einkristallen (Seeger, 2004) geben Hinweise darauf, dass die elementaren
Gleitschritte nicht nur auf Gleitebenen vom Typ {110} beschra¨nkt sind. So zeigt sich, dass
bei Temperaturen u¨ber 100◦K die elementaren Gleitschritte hauptsa¨chlich auf Ebenen vom
Typ {112} erfolgen.
Das hier beschriebene Gleiten von Schraubenversetzungen auf wechselnden Gleitebenen ist
auch die Ursache fu¨r das bei krz-Kristallen typisch wellenfo¨rmige Erscheinungsbild der Gleit-
linien (Abbildungen 2.6). In Abbildung 2.7 wird noch einmal verdeutlicht wie ein Einkristall
Abbildung 2.6: Lichtmikroskopische Auf-
nahme wellenfo¨rmiger Gleitlinien auf einem
Eisen-Einkristall (Keh, 1965)
Abbildung 2.7: Scherung eines Kristalls
nach dem Durchgang einer Schraubenver-
setzung auf wechselnden Gleitebenen
abschert, der von einer Schraubenversetzung auf wechselnden Gleitebenen durchlaufen wird.
Trotz der Kenntnis daru¨ber, dass die elementaren Gleitschritte in den Ebenen vom Typ
{110} bzw. {112} erfolgen, kann nicht vorhergesagt werden, welche Gleitebenen sich im Mit-
tel daraus ergeben. Dadurch besteht auch weiterhin die Notwendigkeit, die Gleitebenen an-
hand von experimentellen Ergebnissen zu bestimmen. Seit der Pionierarbeit von Taylor und
Elam (1926) sind auf diesem Gebiet viele unterschiedliche Ergebnisse erzielt worden, die zum
Teil zu widerspru¨chlichen Interpretationen gefu¨hrt haben. Zu den ha¨ufigsten Beobachtungen
za¨hlen dabei die Gleitebenen vom Typ {110}-, {112}- und {123} bzw. auch Kombinationen
dieser Gleitebenen (Hull und Bacon, 2007). In einigen Experimenten ist auch beobachtet
worden, dass die Gleitebenen mit denjenigen zusammenfallen, fu¨r die die Schmid-Spannung
maximal ist (pencil glide) (Havner, 1992). In der Regel haben diese Ebenen keinen kristallo-
graphischen Charakter.
Eine Vielzahl der eben genannten Ergebnisse werden von Seeger und Wasserba¨ch (2002)
zusammengetragen und verglichen. Dadurch ist es ihnen mo¨glich, einige Tendenzen her-
auszuarbeiten die im Folgenden kurz genannt werden. Ganz allgemein la¨sst sich sagen, dass
die Aktivierung bestimmter Gleitebenen immer stark vom Legierungsgrad des Materials und
der Temperatur abha¨ngen. Im Bereich tiefer Temperaturen werden vor allem die Gleitebenen
vom Typ {110} beobachtet. Bei Versuchen an hochreinen Materialien, sind die Gleitebenen
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vom Typ {123} nicht mehr existent. Ein Gleiten auf nicht-kristallographischen Ebenen wird
als unwahrscheinlich angesehen, da es im Konflikt zu vielen experimentellen Beobachtungen
und der Versetzungstheorie steht.
2.4.2 Nicht-Schmid-Effekte
In der Literatur werden unter dem Begriff der Nicht-Schmid-Effekte drei Pha¨nomene zu-
sammengefasst, die bei Materialien mit einer krz-Gitterstruktur zu beobachten sind. Im
Folgenden sind diese Pha¨nomene aufgelistet:
1. In Gleitsystemen vom Typ 〈111〉{112} ist die kritische Schubspannung davon abha¨ngig,
ob das Gleitsystem in positive oder negative Richtung geschert wird (twin-antitwin
asymmetry).
2. Neben der Schmid-Spannung haben auch alle anderen Spannungskomponenten einen
Einfluss auf das Gleitverhalten des Materials.
3. Es werden Gleitsysteme aktiviert, fu¨r deren Gleitebenen die Schmid-Spannung wesent-
lich geringer ist als fu¨r andere Ebenen, die nicht aktiviert werden (anomales Gleiten).
Der erste Effekt la¨sst sich auf die Asymmetrie der krz-Gitterstruktur in den {112}-Ebenen
bezu¨glich einer positiven und negativen 〈111〉-Gleitrichtung zuru¨ckfu¨hren. Experimentelle
Untersuchungen zeigen, dass die kritische Schubspannung fu¨r eine Gleitung in Zwillingsrich-
tung geringer ist als fu¨r eine Gleitung in entgegengesetzter Richtung. Diese Beobachtungen
werden auch von atomistischen Simulationen gestu¨tzt, die deutlich eine solche Asymmetrie
vorhersagen (Duesbery und Vitek, 1997). Es ist jedoch zu beachten, dass die atomistischen
Simulationen oftmals bei einer Temperatur von 0◦K durchgefu¨hrt werden. Vergleicht man
experimentelle Daten (Spitzig und Keh, 1970; Christian, 1983; Hollang et al., 1997) die
bei verschiedenen Temperaturen ermittelt wurden, so erkennt man, dass sich die kritischen
Schubspannungen bei Temperaturen oberhalb von 200◦K nur noch sehr gering voneinan-
der unterscheiden. Die Beru¨cksichtigung einer solchen richtungsabha¨ngigen Schubspannung
la¨sst sich relativ einfach in kristallplastische Modelle integrieren. Vorschla¨ge dazu existieren
z. B. von Van Houtte (1978), Lee et al. (1999) und Yalcinkaya et al. (2008). In Van Houtte
(1978) wird der Einfluss einer richtungsabha¨ngigen, kritischen Schubspannung auf die Tex-
turentwicklung eines Polykristalls untersucht. Dabei zeigt sich, dass die Texturentwicklung
deutlich vom Verha¨ltnis der kritischen Schubspannungen in Zwillingsrichtung und in die dazu
entgegengesetzte Richtung abha¨ngt. Eine verbesserte U¨bereinstimmung mit experimentellen
Ergebnissen konnte jedoch nicht erreicht werden.
Der zweite Effekt bezieht sich hauptsa¨chlich auf versetzungstheoretische U¨berlegungen und
atomistische Simulationen. Diese geben Hinweise darauf, dass neben der Schmid-Spannung
auch andere Spannungskomponenten, sowohl Schubspannungen als auch Normalspannun-
gen, das Gleitverhalten beeinflussen (Sesta´k und Seeger, 1978; Gro¨ger und Vitek, 2005).
Nach Asaro (1983) begu¨nstigen z. B. die Nicht-Schmid-Schubspannungen die Quergleitung
der Schraubenversetzungen auf andere Gleitebenen, was wiederum einen Einfluss auf die
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Ausbildung der bereits besprochenen wellenfo¨rmigen Gleitlinien hat. Ein Ansatz der den
Einfluss aller Spannungskomponenten auf das Gleitverhalten in einem kristallplastischen
Modell beru¨cksichtigt, wird unter anderen von Dao und Asaro (1993) vorgeschlagen. Aller-
dings bleibt bei diesem Modell das Gleiten auf wechselnden Gleitebenen unbeachtet. Somit
bietet es nur bedingt Vorteile gegenu¨ber klassischen Modellen.
Der dritte Effekt bezieht sich auf Beobachtungen, bei denen die Gleitung auf kristallogra-
phischen Ebenen erfolgt, fu¨r welche die Schmid-Spannung nicht am gro¨ßten ist. In neueren
Arbeiten wird dies auf Schneidprozesse von Schraubenversetzungen zuru¨ckgefu¨hrt (Seeger
und Wasserba¨ch, 2002). Dieser als anomales Gleiten bezeichnete Effekt wird allerdings aus-
schließlich an hochreinen Einkristallen beobachtet und hat somit fu¨r die meisten technolo-
gisch relevanten Materialien keine Bedeutung.
Zusammenfassend la¨sst sich sagen, dass der erste und dritte Nicht-Schmid-Effekt fu¨r die in
dieser Arbeit untersuchten Probleme vernachla¨ssigt werden ko¨nnen, da das untersuchte Ma-
terial eine Reihe von Fremdatomen entha¨lt und alle Untersuchungen bei Raumtemperatur
stattfinden. Die Beru¨cksichtigung des zweiten Effekts hingegen, ko¨nnte sich mit Hinblick auf
die mikroskopischen Untersuchungen als sinnvoll erweisen. Allerdings existiert bisher kein
kristallplastisches Modell, welches diesen Effekt hinreichend genau modelliert.
2.4.3 Modellierung des kristallographischen Gleitens
Wie bereits erwa¨hnt, werden alle in dieser Arbeit beru¨cksichtigten Experimente bei Raum-
temperatur durchgefu¨hrt. Aus diesem Grund wird die thermische Aktivierung der Verset-
zungsbewegung als konstant angenommen und bei der Modellierung vernachla¨ssigt. Somit ist
es ausreichend, ausschließlich die mechanische Aktivierung der Gleitsysteme zu modellieren.
Die maßgebliche Gro¨ße zur Aktivierung des jeweiligen Gleitsystems α, ist die resultierende
Schmid-Spannung
τα = T C · (dα ⊗ nα) . (2.14)
In dieser Gleichung repra¨sentieren T C den Cauchy-Spannungstensor, dα die momentane
Gleitrichtung und nα die momentane Gleitebenennormale. Fu¨r die numerische Umsetzung
des Materialmodells ist es vorteilhaft, Gleichung 2.14 auf die ungesto¨rte Bezugsplatzierung
zu beziehen. Daraus ergibt sich
τα = C˜ T˜ 2PK · (d˜α ⊗ n˜α) , (2.15)
wie Bertram (2008) aufzeigt. U¨bersteigt die Schmid-Spannung in einem Gleitsystem die
kritische Schmid-Spannung ταk , wird dieses Gleitsystem aktiviert. Die daraus resultierenden
Scherraten
γ˙α = γ˙0 sgn(τ
α)
( |τα|
ταk
) 1
m
(2.16)
werden mit Hilfe eines empirischen Ansatzes berechnet. Dieser Ansatz wird erstmals von
Hutchinson (1976) zur Modellierung kristallographischen Gleitens verwendet und entha¨lt
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mit der Referenzscherrate γ˙0 und dem Dehnratensensitivita¨tsexponenten m zwei Material-
parameter. Die Entwicklung der kritischen Schubspannung wa¨hrend der plastischen Defor-
mation wird in den sich anschließenden Abschnitten behandelt. Aus zwei Gru¨nden wird hier
ein viskoser Ansatz zur Berechnung der Scherraten verwendet. Zum Einen kann dadurch
das Taylor-Problem (Auswahl der aktiven Gleitsysteme) umgangen werden. Zum Anderen
hat sich in Experimenten gezeigt, dass das reale Materialverhalten vielmehr einen viskoplas-
tischen als einen ratenunabha¨ngigen Charakter hat. Weitere solcher Ansa¨tze, die zum Teil
sta¨rker physikalisch motiviert sind, werden u. a. in Asaro (1983) und Nemat-Nasser (2004)
vorgestellt. Die Fließregel
P−1P˙ = −
∑
α
γ˙α (d˜α ⊗ n˜α) (2.17)
beschreibt die Entwicklung der plastischen Transformation und damit der plastischen Defor-
mation. Dabei wird angenommen, dass sich die Verformungsrate des betrachteten Kristallits
additiv aus den einzelnen Verformungsraten eines jeden Gleitsystems zusammensetzt (Bert-
ram, 2008).
2.4.4 Beschreibung der Verfestigungsmechanismen
Die bei der plastischen Deformation von Metallen beobachtete Verfestigung kann hauptsa¨ch-
lich auf die Wechselwirkung von Versetzungen mit Sto¨rungen im Kristallgitter zuru¨ckgefu¨hrt
werden. In erster Linie sind solche Sto¨rungen andere Versetzungen, aber auch Fremdatome
oder Korngrenzen. Fu¨r Metalle mit einer kubischen Gitterstruktur hat sich eine Unterteilung
des Verfestigungsprozesses in vier Bereiche (I-IV) etabliert (Kettunen und Kuokkala, 2003;
Kocks und Mecking, 2003). Um diese Bereiche zu veranschaulichen wird oft eine Darstellung
gewa¨hlt, in der man die Verfestigungsrate θ := ∂τk/∂γ u¨ber der kritischen Schubspannung
τk auftra¨gt (Abbildung 2.8). Diese vier Bereiche bilden sich auf Grund verschiedener Mecha-
nismen heraus, die gleichzeitig aktiv sein ko¨nnen und sich teilweise gegenseitig beeinflussen.
Der erste Bereich ist nur in Einkristallen zu beobachten die so orientiert sind, dass nur ein
Gleitsystem aktiv ist. In solch einer Konfiguration ko¨nnen die Versetzungen relativ lange
Wege zuru¨cklegen ohne das es zu einer Wechselwirkung mit anderen Versetzungen kommt.
Dadurch bleibt die Verfestigungsrate auf einem niedrigen Niveau. Bereich II ist hingegen
durch eine massive Versetzungsproduktion gekennzeichnet. Da sich diese gegenseitig behin-
dern, ist in diesem Bereich eine hohe Verfestigungsrate zu beobachten. Im Bereich III werden
infolge des Spannungsanstiegs zwei weitere Mechanismen ausgelo¨st. Zum Einen sind die Ver-
setzungen in der Lage, auf Quergleitebenen die sie blockierenden Hindernisse zu umgehen
(Lu¨cke und Mecking, 1973). Zum Anderen kommt es zu einer gegenseitigen Elimination von
Versetzungen. Dieser als dynamische Erholung bezeichnete Mechanismus sorgt fu¨r ein Ab-
sinken der Verfestigungsrate bis auf ein sehr niedriges Niveau, welches ungefa¨hr dem des
ersten Bereiches entspricht. Dieser Punkt bildet den U¨bergang zu Bereich IV, der durch eine
konstant niedrige Verfestigungsrate gekennzeichnet ist. Die dabei ablaufenden Mechanismen
sind relativ schwierig zu identifizieren, da hier bereits Effekte wie Dehnungslokalisierung und
Scha¨digung das Materialverhalten wesentlich beeinflussen. In Untersuchungen von Fang und
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Abbildung 2.8: Bereiche der Verfestigung in Polykristallen und Einkristallen (Kocks und
Mecking, 2003)
Dahl (1994) an Sta¨hlen mit krz-Gitterstruktur wird dieser Bereich durch die Erzeugung von
Versetzungen innerhalb von Versetzungsstrukturen erkla¨rt. In manchen Fa¨llen wird noch
ein fu¨nfter Bereich eingefu¨hrt, der hier aber nicht weiter diskutiert werden soll. Fu¨r eine
detaillierte Analyse der verschiedenen Verfestigungsbereiche und den sie konstituierenden
Mechanismen wird auf die entsprechenden Ausarbeitungen in Kocks und Mecking (2003),
Kettunen und Kuokkala (2003) und Gottstein (2001) verwiesen.
Es ist allerdings zu beachten, dass sich ein Großteil der soeben vorgestellten Erkenntnisse
auf Experimente stu¨tzt, die an Materialien mit einer kfz-Gitterstruktur durchgefu¨hrt wur-
den. Fu¨r Materialien mit krz-Gitterstruktur gestaltet sich die systematische Untersuchung
des Verfestigungsverhaltens wesentlich schwieriger. Wa¨hrend sich fu¨r kfz-Materialien das
Verfestigungsverhalten u¨ber weite Temperaturbereiche qualitativ nicht a¨ndert, wird bei krz-
Materialien eine starke Temperaturabha¨ngigkeit beobachtet. Im Allgemeinen ist aber davon
auszugehen, dass bei mittleren bis hohen Temperaturen die Verfestigungsmechanismen in
Materialien mit krz-Gitterstruktur a¨hnlich denjenigen mit kfz-Gitterstruktur sind (Mecking,
2001; Tang et al., 2001; Stainier et al., 2002; Kettunen und Kuokkala, 2003). Da zusa¨tzlich
noch eine starke Abha¨ngigkeit vom Legierungsgrad existiert, ist es schwierig, quantitative
Aussagen u¨ber bestimmte Temperaturbereiche zu erhalten. In Mecking (2001) wird expe-
rimentell gezeigt, dass fu¨r einen kohlenstoffarmen Stahl bis zu Temperaturen von −25◦C,
a¨hnliche Verfestigungsmechanismen wie bei kfz-Kristallen zu beobachten sind.
Weiterhin sollte fu¨r Prozesse, bei denen es zu einem Lastpfadwechsel kommt, wie z. B. zykli-
sche oder auch inhomogene Versuche, der anisotrope Charakter der Verfestigung beru¨cksich-
tigt werden. Es sind eine Reihe von Mechanismen bekannt, die eine anisotrope Verfestigung
hervorrufen. In dieser Arbeit wird allerdings nur die ungleiche Verfestigung von aktiven und
inaktiven Gleitsystemen beru¨cksichtigt. Dieser Mechanismus ist eine Folge der unterschiedli-
chenWechselwirkung zwischen Versetzungen mit parallelen und nicht-parallelen Gleitebenen.
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Da sich Versetzungen auf parallelen Gleitebenen untereinander weniger stark behindern als
Versetzungen auf nicht-parallelen Ebenen, verfestigen die inaktiven Gleitsysteme sta¨rker als
die aktiven. Das Verha¨ltnis von Fremd- und Selbstverfestigung beeinflusst maßgeblich den
Wechsel von aktiven Gleitsystemen.
2.4.5 Modellierung der Verfestigung
Ausgangspunkt zur Modellierung der Verfestigung bildet ein Verfestigungsansatz nach Vo-
ce, welcher erstmals von Kocks (1976) mikromechanisch interpretiert wurde. Basierend auf
der Annahme, dass die Verfestigung nur von einer mittleren Versetzungsdichte abha¨ngt,
wird bei diesem Ansatz die Bildung von Versetzungsstrukturen (Peeters et al., 2001) ver-
nachla¨ssigt. Erprobt und entwickelt wurde dieses Modell hauptsa¨chlich auf der Grundlage
von Experimenten an kfz-Metallen (Kocks und Mecking, 2003). Wie bereits im vorherigen
Abschnitt diskutiert, a¨hneln sich die Verfestigungsmechanismen beider Gitterstrukturen bei
Raumtemperatur. Deshalb ist die Verwendung dieses Modells fu¨r den hier untersuchten Stahl
gerechtfertigt. Fu¨r den Fall isotroper Verfestigung (Taylor-Verfestigung) beschreibt der An-
satz
˙ταk = τ˙k = θ0
(
1− τk
τks
)
γ˙ mit γ˙ =
∑
α
|γ˙α| (2.18)
die Verfestigungsrate θ : = ∂τk/∂γ fu¨r die Bereiche II und III (Abbildung 2.8) als lineare
Funktion der kritischen Schubspannung τk. Der Parameter θ0 repra¨sentiert die anfa¨nglich sehr
hohe Verfestigungsrate des zweiten Bereichs und τks wird als Sa¨ttigungsspannung bzw. Ska-
lierungsspannung bezeichnet. Die Sa¨ttigungsspannung ist im Allgemeinen stark temperatur-
und scherratenabha¨ngig. Im Folgenden wird diese Spannung allerdings als konstant ange-
nommen, weil alle Experimente bei Raumtemperatur durchgefu¨hrt werden und bereits durch
den viskosen Ansatz (Gleichung 2.16) die Dehnratenabha¨ngigkeit des Materials beru¨cksich-
tigt wird.
Durch Integration von Gleichung 2.18 la¨sst sich die kritische Schubspannung
τk(γ) = τk0 + (τks − τk0)
(
1− exp
(−θ0γ
τks
))
mit τk(γ = 0) = τk0 (2.19)
als Funktion der akkumulierten Scherrung γ =
∫
γ˙ dt darstellen. Der Anfangswert der kri-
tischen Schubspannung wird als τk0 bezeichnet und ist ein weiterer Materialparameter. Zur
Beschreibung der Verfestigung bei großen plastischen Deformationen, hat es sich als not-
wendig erwiesen, einen zusa¨tzlichen linearen Term einzufu¨hren. Damit ergibt sich fu¨r die
kritische Schubspannung
τk(γ) = τk0 + (τks − τk0)
(
1− exp
(−θ0γ
τks
))
+ θ∞γ . (2.20)
Darin kann θ∞ als verbleibende Verfestigungsrate (Bereich IV) interpretiert werden. Diese
Verfestigungsregel ist gut geeignet, um das Verfestigungsverhalten von Stahl bei monotonen,
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homogenen Versuchen zu beschreiben und wird im Weiteren als Verfestigungsregel I bezeich-
net.
Eine zweite Verfestigungsregel soll eine Unterscheidung von Fremd- und Selbstverfestigung
zwischen den Gleitsystemen ermo¨glichen. Dazu wird der u¨bliche Ansatz
˙ταk =
∑
β
hαβ γ˙β mit hαβ = qαβ θ(τβk ) (2.21)
verwendet (Bertram, 2008). Die Diagonalelemente der Koeffizientenmatrix qαβ besitzen den
Wert 1 und kennzeichnen die Selbstverfestigung. Die nicht-Diagonalelemente repra¨sentieren
hingegen das Verha¨ltnis von Fremd- zu Selbstverfestigung. Aus experimentellen Untersu-
chungen ist bekannt, dass dieses Verha¨ltnis immer gro¨ßer als 1 ist und das es bei Eisen-
Einkristallen typischerweise Werte zwischen 1, 2 und 1, 4 annimmt (Nakada und Keh, 1966).
In Anlehnung an die Verfestigungsregel von Bronkhorst et al. (1992) und Kalidindi et al.
(1992) ist die Selbstverfestigungsrate θ(τβk ) eines jeden Gleitsystems β eine Funktion der
jeweiligen kritischen Schubspannung. Die Selbstverfestigungsrate wird durch die empirische
Funktion
θ(τβk ) = a exp
−(τβk
b
)2+ c (2.22)
beschrieben, wobei die Verfestigungsparameter a, b, c, sowie die anfa¨ngliche kritische Schub-
spannung τk0 fu¨r jedes Gleitsystem als identisch angenommen werden.
2.5 Implementierung des Materialmodells
2.5.1 Schematische Beschreibung der Implementierung
Das in den vorherigen Abschnitten beschriebene kristallplastische Modell ist mit Hilfe der
UMAT-Schnittstelle in das Finite Elemente Programm Abaqus eingebunden. An dieser
Schnittstelle werden bei jedem globalen Iterationsschritt der aktuelle Deformationszustand
und die Zustandsvariablen des letzten Zeitschritts als Eingangsvariablen an die Materialrouti-
ne u¨bergeben. In der Materialroutine mu¨ssen anschließend die aktuellen Zustandsvariablen,
der Spannungszustand sowie die Materialtangente berechnet und an Abaqus zuru¨ckgege-
ben werden (Abaqus/Benutzerhandbuch, 2007). Die dafu¨r notwendige Lo¨sung der Entwick-
lungsgleichungen fu¨r die inneren Variablen erfolgt u¨ber diskrete Zeitintegrationsverfahren.
Wa¨hrend die Fließregel (Gleichung 2.17) mit Hilfe des impliziten Euler-Verfahrens gelo¨st
wird, werden die Verfestigungsvariablen explizit integriert und somit im jeweiligen Zeitschritt
als konstant angesehen. Dadurch kann die Berechnung der Jacobi-Matrix und der Materi-
altangente unabha¨ngig von der jeweils verwendeten Verfestigungsregel erfolgen, wodurch
eine hohe Flexibilita¨t bezu¨glich einer A¨nderung der Verfestigungsregel besteht. Fu¨r kleine
Zeitschrittweiten ist dieses Vorgehen gerechtfertigt, da sich in diesem Fall die Verfestigungs-
variablen nur geringfu¨gig zwischen zwei Zeitschritten a¨ndern. Bei dem hier implementierten
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Modell hat sich gezeigt, dass die maximale Zeitschrittweite maßgeblich durch den viskosen
Ansatz (Gleichung 2.16) bestimmt wird, da der in aller Regel sehr hohe Exponent 1/m die
Verwendung großer Zeitschritte verbietet.
2.5.2 Diskretisierung und Lo¨sung der Modellgleichungen
Wie bereits angemerkt, wird die Fließregel mit Hilfe des impliziten Euler-Verfahrens gelo¨st.
Dazu wird, unter Ausnutzung der Beziehung F˜ = FP , die Fließregel in Gleichung 2.17 in
die a¨quivalente Form
˙˜F F˜−1 = L − F˜
(∑
α
γ˙α (d˜α ⊗ n˜α)
)
F˜−1 mit L = F˙ F−1 (2.23)
gebracht. Unter Verwendung des Vorwa¨rtsdifferenzenquotienten ˙˜F = (F˜t+∆t− F˜t)/∆t wird
diese Gleichung zu der Residuumsgleichung
R(F˜t+∆t) = 0 = F˜t − F˜t+∆t +∆t
(
LF˜t+∆t − F˜t+∆t
(∑
α
γ˙α (d˜α ⊗ n˜α)
))
(2.24)
umgeformt. Erfolgt die Berechnung des Geschwindigkeitsgradienten durch die Beziehung
L =
1
∆t
(Ft+∆t − Ft)F−1t+∆t , (2.25)
erfu¨llt auch die Residuumsgleichung (Gleichung 2.24) die drei Prinzipien PFI, PISM und
PMO (Risy, 2007). Mit dem Newton-Raphson-Verfahren
F˜ k+1t+∆t = F˜
k
t+∆t −
∂R(F˜ kt+∆t)
∂F˜ kt+∆t
mit F˜ 0t+∆t = F˜t , F˜t=0 = Q (2.26)
kann die Residuumsgleichung iterativ gelo¨st werden. Die Anfangswerte fu¨r F˜ sind in Form
eines eigentlich orthogonalen Tensors Q gegeben und repra¨sentieren die Ausgangsorientie-
rung des zu berechnenden Kristallits. Es wird angenommen, dass eine korrekte Lo¨sung der
Zustandsvariablen gefunden ist, wenn deren A¨nderung zwischen zwei lokalen Iterationsschrit-
ten k und k+1 innerhalb einer vordefinierten Toleranz ||F˜ k+1t+∆t− F˜ kt+∆t|| < Tol. liegt. Die fu¨r
dieses Verfahren notwendige Jacobi-Matrix ∂R(F˜t+∆t)/∂F˜t+∆t ist analytisch bestimmt wor-
den (Anhang A). Mit dem vorgestellten Lo¨sungsverfahren wird allerdings nicht automatisch
die plastische Inkompressibilita¨t (det(P ) = 1) sichergestellt. Aus diesem Grund erfolgt eine
Determinantenkorrektur
F˜ ∗t+∆t =
3
√
det(Ft+∆t)
det(F˜t+∆t)
F˜t+∆t (2.27)
der mit Hilfe des Newton-Raphson-Verfahrens errechneten Lo¨sung (Sarma und Zacharia,
1999). Anschließend werden die Verfestigungsvariablen
ταk, t+∆t = τ
α
k, t +∆t
(∑
β
qαβ θ(γβt+∆t) γ˙
β
)
mit γβt+∆t = γ
β
t +∆tγ˙
β (2.28)
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fu¨r den na¨chsten Zeitschritt aktualisiert. Die von der UMAT-Schnittstelle beno¨tigte Materi-
altangente wird u¨ber die Beziehung
Kumat =
1
∆t
∂ T Ct+∆t
∂Dt+∆t
(2.29)
berechnet, wobei D der symmetrische Anteil des Geschwindigkeitsgradienten ist. Ein analy-
tischer Ausdruck fu¨r Gleichung 2.29 ist in Anhang B gegeben.
2.6 Homogenisierung
2.6.1 Beurteilung der verfu¨gbaren Methoden
Bei der Verwendung kristallplastischer Materialmodelle zur Beschreibung polykristallinen
Materialverhaltens, mu¨ssen Methoden angewendet werden, die einen U¨bergang zwischen
den beiden Gro¨ßenbereichen ermo¨glichen. Methodenunabha¨ngig sind dabei aber immer min-
destens zwei solcher U¨berga¨nge notwendig. In einem ersten Schritt, der als Lokalisierung
oder auch Makro-Mikro-U¨bergang bezeichnet wird, mu¨ssen aus den makroskopischen Be-
lastungen die mikroskopischen Randbedingungen ermittelt werden. Unter Verwendung der
mikroskopischen Randbedingungen erfolgt dann die Berechnung des Materialverhaltens fu¨r
das betrachtete Teilvolumen. Der zweite U¨bergang ist dann wiederum notwendig, um das sich
aus dem Materialverhalten der Teilvolumina konstituierende, makroskopische Materialver-
halten zu ermitteln. Dieser als Homogenisierung oder auch Mikro-Makro-U¨bergang bezeich-
nete Prozess wird meist durch die Bildung des Volumenmittels realisiert. In der Literatur
hat sich der Begriff Homogenisierung jedoch als ein u¨bergeordneter Begriff durchgesetzt, der
zusammenfassend die verschiedenen U¨berga¨nge zwischen den beiden Gro¨ßenbereichen be-
zeichnet. Dementsprechend wird auch in dieser Arbeit der Begriff Homogenisierung in seiner
allgemeinen Bedeutung verwendet.
Es existieren mehrere Kriterien, die die Auswahl einer geeigneten Homogenisierungsmethode
beeinflussen. Diese Kriterien sind z. B.:
• Mikrostruktur des untersuchten Materials (Gestalt der Ko¨rner, elastische und plasti-
sche Anisotropie der Kristallite, Anzahl der Phasen)
• numerischer Aufwand (Simulation homogener oder inhomogener Versuche)
• zu untersuchendes Materialverhalten (z. B. elastisch oder plastisch, finite Deformatio-
nen)
Die fu¨r kristallplastische Anwendungen am ha¨ufigsten genutzte Homogenisierungsmethode
ist das Taylor-Modell. Bei dem Taylor-Modell wird eine homogene Deformation des gesamten
Kornverbundes vorausgesetzt. Mit dieser Annahme ist auch automatisch die Kompatibilita¨t
zwischen den Ko¨rnern sichergestellt und die berechneten polykristallinen Spannungen bil-
den eine obere Grenze (Tome´ und Canova, 1998). Es hat sich allerdings gezeigt, dass mit
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diesem Modell die Texturentwicklung stark u¨berscha¨tzt wird (Kothari und Anand, 1998;
Dawson und Beaudoin, 1998a; Walde, 2005). Fu¨r Materialien, die eine kubische Kristall-
struktur besitzen, stimmen die mit dem Taylor-Modell vorhergesagten Ergebnisse qualitativ
mit den experimentellen Messungen u¨berein. Es wird keine direkte Interaktion zwischen den
Ko¨rnern beru¨cksichtigt und die Deformation innerhalb eines Korns ist ebenfalls konstant.
Eine weitere Gruppe von Homogenisierungsmethoden bilden die selbstkonsistenten Model-
le, wobei das viskoplastisch-selbstkonsistente Modell VPSC (viscoplastic self-consistent mo-
del) von Lebensohn und Tome´ (1993) und dessen Weiterentwicklungen (Tome´ und Leben-
sohn, 2004) am weitesten verbreitet sind. Bei diesen Modellen wird das Korn als elliptischer
Einschluss in einer homogenen Matrix betrachtet, wobei diese Matrix die gemittelten Ei-
genschaften aller im Kornverbund enthaltenen Ko¨rner besitzt. Dadurch wird eine indirekte
Wechselwirkung zwischen den Ko¨rnern erreicht. Weiterhin ko¨nnen sich, im Gegensatz zum
Taylor-Modell, die einzelnen Ko¨rner des Kornverbunds auch unterschiedlich deformieren.
Diese erweiterten Modelleigenschaften spielen besonders dann eine Rolle, wenn Materialien
mit einer ausgepra¨gten plastischen Anisotropie (basales Gleiten), großen Steifigkeitsunter-
schieden zwischen den einzelnen Ko¨rnern (mehrphasiges Material) oder deutlich anisotropen
Kornformen berechnet werden. Es hat sich gezeigt, dass die VPSC-Modelle fu¨r Materialien
mit einer hexagonalen Kristallstruktur bessere Ergebnisse als das Taylor-Modell liefern. Im
Fall von Materialien mit kubischer Kristallstruktur sind hingegen keine nennenswerten Ver-
besserungen zu erkennen (Harren, 1991; Bacroix et al., 1999; Van Houtte et al., 2004).
Das Problem der u¨berscha¨tzten Texturentwicklung bleibt sowohl bei den VPSC, als auch bei
denWeiterentwicklungen des Taylor-Modells (LAMEL,GIA) erhalten. Erst durch die Beru¨ck-
sichtigung eines, durch Korn-Korn Interaktion hervorgerufenen, inhomogenen Deformations-
zustandes innerhalb eines Korns, kann die Texturentwicklung deutlich verlangsamt werden
(Lebensohn, 2001). Dies hat sich auch bei der Weiterentwicklung der
”
relaxed-contraint“-
Modelle gezeigt und fu¨hrte somit zur Entwicklung des ALAMEL-Modells von Van Houtte
et al. (2005). Diese Modelle sind bisher allerdings erst einer geringen Anzahl von Tests un-
terzogen worden und dadurch fu¨r nur wenige Deformationsmoden und Materialien validiert.
Dabei stellt sicherlich auch die Komplexita¨t des zu implementierenden Algorithmus eine
starke Restriktion dar.
Mit der Methode des repra¨sentativen Volumenelements (RVE) existiert eine weitere Mo¨glich-
keit der Homogenisierung. Dabei wird mit Hilfe der Finiten Elemente Methode der Korn-
verbund ra¨umlich aufgelo¨st. Die Mikrostruktur kann mit verschiedenen Genauigkeitsgraden
nachgebildet werden. Weiterhin hat die Wahl der Randbedingungen, in den meisten Fa¨llen
homogen oder periodisch, einen erheblichen Einfluss auf die resultierenden Ergebnisse. Mit
der RVE-Methode ko¨nnen qualitativ und quantitativ sehr gute Ergebnisse erzielt werden
(Miehe und Schotte, 2004; Delannay et al., 2009), wobei gilt: je realistischer die Mikrostruk-
tur nachgebildet wird, umso realistischer sind auch die Ergebnisse. Der große Nachteil von
RVE-Rechnungen liegt in den hohen Berechnungszeiten, die ganze Gro¨ßenordnungen u¨ber
denen des Taylor-Modells liegen (Van Houtte et al., 2005). Somit verbietet sich der Einsatz
der RVE-Methode fu¨r die meisten Probleme, bei denen makroskopisch inhomogene Deforma-
tionszusta¨nde auftreten oder auch fu¨r Optimierungen bei denen Berechnungen oft wiederholt
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werden mu¨ssen.
Ausfu¨hrliche Vergleiche und Bewertungen von Homogenisierungsmethoden, die noch weitere
Aspekte als die eben besprochenen einbeziehen, werden z. B. bei Bo¨hlke (2001) und Risy
(2007) diskutiert. Zusammenfassend lassen sich zwei Aussagen treffen: der Berechnungsauf-
wand ist umso gro¨ßer, je mehr Mikrostruktureinflu¨sse beru¨cksichtigt werden. Die ho¨chsten
Genauigkeiten lassen sich mit der RVE-Technik erzielen, wobei diese auch die ho¨chsten nu-
merischen Kosten verursachen.
2.6.2 Umsetzung des Taylor-Modells
Das Taylor-Modell ist direkt in die bereits vorgestellte Materialroutine (Abschnitt 2.5) im-
plementiert. Ausgehend von dem fu¨r den jeweiligen Iterationsschritt bekannten makroskopi-
schen Deformationszustand, werden fu¨r eine endliche Anzahl von Kristalliten die resultieren-
den Spannungszusta¨nde T Ci und Materialtangenten K
Abq
i berechnet. Jedem Kristallit wird
derselbe Volumenanteil zugeordnet. Somit unterscheiden sie sich ausschließlich durch ihre
anfa¨ngliche Orientierung. Auf Grund der kleinen elastischen und der isochoren plastischen
Deformation von Metallen, kann der Volumenanteil eines jeden Kristallits u¨ber den gesamten
Deformationsprozess als konstant angenommen werden. Daher vereinfacht sich die Berech-
nung des makroskopischen Spannungszustandes und der makroskopischen Materialtangente
zu
T¯ C =
1
N
N∑
i=1
T Ci und K¯
Abq =
1
N
N∑
i=1
K
Abq
i . (2.30)
In dieser Gleichung ist i der Index des jeweiligen Kristallits und N die Gesamtzahl der
beru¨cksichtigten Kristallite. Die Nachbildung realer Versuche erfordert oftmals die Vorgabe
gemischter Randbedingungen. Fu¨r homogene Versuche kann dies sehr effizient unter Ver-
wendung eines einzelnen Hexaederelements erfolgen. An jedem Gauss-Punkt dieses Elements
wird mit Hilfe des Taylor-Modells das polykristalline Materialverhalten berechnet.
2.6.3 Umsetzung des RVE-Modells
Das wu¨rfelfo¨rmige RVE setzt sich aus 203 linearen Hexaederelementen zusammen. Jedem
dieser Elemente ist genau eine Kristallorientierung zugewiesen. Bildlich gesprochen wird
also im unverformten Zustand jedes Korn durch ein Wu¨rfelelement abgebildet. Eine sol-
che Umsetzung vernachla¨ssigt zwar die morphologische Textur des Materials, hat aber die
Vorteile, dass eine große Anzahl von Orientierungen beru¨cksichtigt werden kann und die
Berechnungsdauer vertretbar ist. Da die Elemente des RVEs 8 Gauss-Punkte besitzen ist
es mo¨glich, dass die Deformation eines einzelnen Kristallits inhomogen ist. Dies stellt ein
wesentliches Kriterium fu¨r die realistische Beschreibung der Texturentwicklung (vgl. Ab-
schnitt 2.6.1) dar. Durch die ra¨umliche Auflo¨sung der kristallographischen Textur weißt das
RVE ein sehr heterogenes Materialverhalten auf. Selbst bei homogener Belastung werden
sich infolge dessen inhomogene Dehnungs- und Verschiebungsfelder einstellen. Die Anwen-
dung homogener Randbedingungen wu¨rde somit eine starke Einschra¨nkung der Lo¨sung in
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Abbildung 2.9: RVE mit periodischen Randbedingungen im deformierten Zustand, die Ori-
entierungen werden durch die verschiedenen Graustufen symbolisiert
den oberfla¨chennahen Bereichen des RVEs darstellen. Aus diesem Grund werden fu¨r das
vorgestellte RVE periodische Randbedingungen verwendet. Die Aufbringung dieser Rand-
bedingungen erfolgt u¨ber die Kopplung der Knotenverschiebungen aller Oberfla¨chenknoten.
Dazu wird die Beziehung
uk+ − uk− = H¯(xk+0 − xk−0 ) mit H¯ = F¯ − I (2.31)
auf Paare von sich jeweils gegenu¨berliegenden Knoten k+ und k− angewendet. Darin re-
pra¨sentieren uk+ und uk− die Knotenverschiebungen, xk+0 und x
k−
0 die Knotenkoordinaten
im unverformten Zustand und H¯ den makroskopischen Verschiebungsgradienten. Vorgege-
ben werden die 9 Komponenten des Verschiebungsgradienten u¨ber die Verschiebungsfrei-
heitsgrade von 3 zusa¨tzlich eingefu¨hrten Knoten. Die Erstellung des RVEs erfolgt mit dem
FE-Programm Abaqus. Zur Einbindung von Gleichung 2.31 wird die Option
”
linear cons-
traint equation“ genutzt. Bei dieser Option generiert Abaqus automatisch fu¨r jedes gekop-
pelte Knotenpaar zusa¨tzliche Zwangskra¨fte (Abaqus/Benutzerhandbuch, 2007, S.28.2.1-3).
Da die Summe der von den Zwangskra¨ften verrichteten Arbeit null sein muss, ergeben sich
fu¨r den Fall periodischer Verschiebungsrandbedingungen immer antiperiodische Kra¨ftepaare.
Die Vorgabe von Spannungsrandbedingungen wird ebenfalls anhand der 3 zusa¨tzlichen Kno-
ten realisiert. Dazu mu¨ssen anstelle der Verschiebungen, die Knotenkra¨fte vorgeschrieben
werden. Die Zuordnung der Spannungskomponenten zu den 9 Knotenkra¨ften ist dabei zu
jener a¨quivalent, die fu¨r die Komponenten des Verschiebungsgradienten und den Verschie-
bungen gewa¨hlt worden ist. Bei Vorgabe von einzelnen Spannungskomponenten ergeben sich
die entsprechenden Komponenten des Verschiebungsgradienten aus der globalen Gleichge-
wichtsiteration (siehe Anhang C).
Um bei der Bestimmung des makroskopischen Spannungszustandes eine aufwendige Integra-
tion u¨ber das Volumen des RVEs zu vermeiden, ko¨nnen die Spannungen auch u¨ber die re-
sultierenden Knotenkra¨fte der zusa¨tzlichen Knoten berechnet werden. Fu¨r den Fall des Zug-
versuchs werden die nicht-Diagonalelemente des 1. Piola-Kirchhoff-Spannungstensors T¯ 1PK
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zu null angenommen. Die Diagonalelemente von T¯ berechnen sich aus dem Quotienten der
entsprechenden Knotenkraft und der Ausgangsfla¨che. Da der makroskopische Deformations-
gradient F¯ (Gleichung 2.31) ebenfalls bekannt ist, ko¨nnen die Cauchy-Spannungen u¨ber die
Beziehung
T¯ C = det(F¯ )T¯ 1PKF¯−T . (2.32)
berechnet werden. Eine U¨berpru¨fung dieser Vorgehensweise ist in Anhang C dargestellt, wo
fu¨r ein einfaches Beispiel eine analytische Vergleichslo¨sung erzeugt wird.
2.7 Identifikation
2.7.1 Die Identifikation als inverses Problem
Der erfolgreichen Anwendung von Materialmodellen ist immer eine zuverla¨ssige Identifika-
tion der im Materialmodell verwendeten Parameter vorangestellt. In einigen Fa¨llen ist es
mo¨glich, diese Materialparameter direkt aus experimentellen Daten zu ermitteln. So kann
z. B. anhand eines Zugversuchs fu¨r den Fall isotrop-linear-elastischen Materialverhaltens
der Elastizita¨tsmodul aus den Spannungs-Dehnungsdaten und die Querkontraktionszahl aus
dem Verha¨ltnis der Querdehnung zur La¨ngsdehnung bestimmt werden. In Fa¨llen, bei denen
die direkte Bestimmung der Materialparameter nicht mo¨glich ist, muss die Identifikation als
inverses Problem formuliert und gelo¨st werden (Wolfersdorf, 1994; Mahnken, 1996).
Die Lo¨sung des inversen Problems erfolgt dann iterativ. Dazu werden die Parameter der
Modellgleichungen so lange variiert, bis eine hinreichende U¨bereinstimmung zwischen den
numerisch und experimentell ermittelten Daten besteht. Es wird angenommen, dass derjeni-
ge Parametersatz mit dem die beste U¨bereinstimmung zwischen Berechnung und Simulation
erreicht wird, auch die Lo¨sung des inversen Problems darstellt. Allerdings ist zu beachten,
dass die meisten anwendungsorientierten inversen Probleme schlecht gestellt sind und somit
eine Instabilita¨t oder auch Mehrdeutigkeit der Lo¨sung nicht ausgeschlossen werden kann.
Die Ursachen dafu¨r ko¨nnen z. B. die natu¨rliche Streuung oder auch Unvollsta¨ndigkeit der
experimentellen Daten sein. Weiterhin kann eine U¨berparametrisierung des Materialmodells
zur Instabilita¨t der Lo¨sung fu¨hren (Mahnken, 2004). Zwar lassen sich diese Ursachen durch
Mittelung der experimentellen Daten oder durch eine pra¨zise Vorauswahl des Materialmo-
dells reduzieren, aber eine vo¨llige Vermeidung wird oftmals nicht mo¨glich sein.
Anhand dieser Problematik wird deutlich, wie wichtig eine der Identifikation nachgeschalte-
te Validierung ist und das diese nicht nur eine U¨berpru¨fung des Materialmodells bedeutet
sondern auch zur Verifikation der identifizierten Materialparameter dient. Weiterhin exis-
tieren unter bestimmten Voraussetzungen Analysewerkzeuge, die Hinweise liefern, ob eine
Lo¨sung des inversen Problems mehrdeutig oder instabil ist (Kreißig et al., 2001). Eines dieser
Analysewerkzeuge wird in Abschnitt 2.7.3 vorgestellt.
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2.7.2 Optimierung unter Verwendung der Levenberg-Marquardt-
Methode
Wie bereits erwa¨hnt, ist es das Ziel der inversen Identifikation einen Parametersatz zu finden,
fu¨r den eine mo¨glichst hohe U¨bereinstimmung zwischen den berechneten und experimentel-
len Daten erreicht wird. Um diese U¨bereinstimmung zu quantifizieren wird in einem ersten
Schritt ein Abstandsmaß in Form einer skalaren Zielfunktion
Ψ(pj) =
N∑
i=1
(
vexpi − vberi (pj)
)2
, j = 1, ...,M (2.33)
eingefu¨hrt. Wie auch hier wird dazu u¨blicherweise eine quadratische Form gewa¨hlt. In der
Zielfunktion sind vexpi der Vektor der Messdaten und v
ber
i der Vektor der entsprechenden
berechneten Daten. Wa¨hrend die Messdaten konstante Eingabegro¨ßen darstellen, sind die
berechneten Daten eine Funktion der Materialparameter pj. In Gleichung 2.33 repra¨sentieren
N die Anzahl der Messdaten bzw. M die Anzahl der gesuchten Materialparameter. Der
Zusammenhang in Gleichung 2.33 la¨sst sich auch in vektorieller Form
Ψ(p) =
(
vexp − vber(p)) · (vexp − vber(p)) (2.34)
darstellen. In Fa¨llen, in denen die Berechnungsergebnisse nicht durch eine analytisch ge-
schlossene Funktion erzeugt werden, muss die Minimierungsaufgabe iterativ gelo¨st werden.
Die dazu entwickelten Verfahren sind sehr vielfa¨ltig und lassen sich grob in zwei Klassen un-
terteilen. Zum Einen gibt es stochastische Verfahren wie z. B. die Evolutions- oder Schwarm-
strategien, zum Anderen deterministische Verfahren, wozu z. B. auch die Gradienten-basierten
Verfahren geho¨ren. Die Anwendung neuronaler Netze nimmt bezu¨glich dieser Einteilung eine
u¨bergeordnete Sonderstellung ein, da fu¨r deren Konditionierung wiederum die Anwendung
einer der vorher genannten Verfahren notwendig ist (Huber, 2000). Detaillierte Diskussionen
verschiedener Optimierungsmethoden ko¨nnen unter anderem in Brandt (1992), Mahnken
(1996) und Huber (2000) gefunden werden. Zusammenfassend la¨sst sich dazu sagen, dass
die stochastischen Verfahren zuverla¨ssig das globale Optimum finden, dafu¨r aber eine sehr
hohe Anzahl an Funktionsaufrufen beno¨tigen. Hingegen konvergieren Verfahren, bei denen
konjungierte Gradienten zur Lo¨sungssuche verwendet werden, sehr viel schneller. Allerdings
kann dabei die ermittelte Lo¨sung auch nur ein lokales Minimum repra¨sentieren.
In dieser Arbeit wird das frei verfu¨gbare Computerprogramm MinPack verwendet (More´
et al., 1984). Darin ist das konjungierte Gradienten-Verfahren von Levenberg und Marquardt
implementiert. Als Eingabegro¨ßen verlangt dieses Programm den Vektor der Differenzen von
Messdaten und berechneten Daten
(
vexp − vber(p)). Der neue Parametersatz
pn+1 = pn + αdn (2.35)
fu¨r den na¨chsten Optimierungsschritt wird als Summe des aktuellen Parametersatzes pn
und einer mit dem Faktor α gewichteten Suchrichtung dn bestimmt. Fu¨r das Levenberg-
Marquardt-Verfahren berechnet sich die Suchrichtung u¨ber die Beziehung
dn =
(
JTJ + µI
)−1 (−J [vexp − vber(pn)]) , (2.36)
2.7. Identifikation 23
wobei J die Jacobi-Matrix repra¨sentiert. Die Jacobi-Matrix
J =
∂
(
vexp − vber(pn))
∂pn
(2.37)
berechnet sich aus der Ableitung des Differenzvektors nach dem Vektor der Materialpara-
meter. Da die Werte vberi (pj) nicht mittels einer geschlossen analytischen Funktion bestimmt
werden, muss die Ableitung durch Anwendung des Vorwa¨rtsdifferenzenquotienten numerisch
berechnet werden. Damit ergeben sich die Komponenten der Jacobi-Matrix zu
Jij =
∂
(
vexpi − vberi (pj)
)
∂pj
≈
(
vexpi − vberi (pj + ε)
)− (vexpi − vberi (pj))
ε
. (2.38)
Die Gro¨ße der dazu verwendeten Sto¨rung ε ist problem- und rechnerabha¨ngig. Sie liegt
u¨blicherweise zwischen Werten von 10−8 und 10−16.
2.7.3 Berechnung und Auswertung der Korrelationsmatrix
Die Korrelationsmatrix gibt an, inwieweit verschiedene Materialparameter voneinander ab-
ha¨ngig sind. Dieses Problem tritt immer dann auf, wenn zwei oder mehr Parameter die
Berechnungsergebnisse in gleicher Weise beeinflussen und somit deren Wirkung nicht unter-
schieden werden kann (Bruhns und Anding, 1999). Sie ist ein Indikator, der es ermo¨glicht,
solche Probleme wa¨hrend der Identifikation zu erkennen. Die Berechnung dieser Matrix ist
z. B. in Press et al. (1997) angegeben. In der Na¨he des Minimums kann die Hesse-Matrix
der Zielfunktion
H : =
∂2Ψ(p)
∂p ∂p
≈ JTJ (2.39)
durch Verwendung der Jacobi-Matrix approximiert werden. Die Komponenten der Korrela-
tionsmatrix B berechnen sich aus
Bij =
Aij√
AiiAjj
mit Aij = (H
−1)ij , (2.40)
wobei (H−1)ij die Komponenten der inversen Hesse-Matrix sind. Damit ist die Korrelati-
onsmatrix quadratisch und die Dimension entspricht der Anzahl der Materialparameter. Die
Diagonalelemente geben die Korrelation der Materialparameter mit sich selbst an und haben
immer den Wert 1. Die Nebendiagonalelemente sind ein Maß dafu¨r wie stark die Material-
parameter untereinander korrelieren und ko¨nnen Werte zwischen −1 und 1 annehmen. Ein
Absolutwert von 1 bedeutet, dass die entsprechenden Parameter vollsta¨ndig voneinander
abha¨ngig sind. Ein Wert von 0 zeigt an, dass keine Korrelation vorhanden ist. Werden bei
einer Identifikation Absolutwerte von 1 ermittelt, so sollte entweder das verwendete Mate-
rialmodell u¨berpru¨ft oder zusa¨tzliche Messdaten zur Anpassung genutzt werden. Weiterhin
wird in Beck und Arnold (1977) darauf hingewiesen, dass die Identifikation problematisch
ist, wenn alle Nebendiagonalwerte den Absolutwert von 0.9 u¨berschreiten.
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Identifikation und Validierung des
Materialmodells mittels homogener
makroskopischer Versuche
3.1 Experimentelle Untersuchungen
3.1.1 Beschreibung des Probenmaterials
Der untersuchte DC04 Stahl liegt als kaltgewalztes Blech mit einer Dicke von 0, 8mm vor.
Er entha¨lt nur sehr geringe Mengen an Kohlenstoff und anderer Legierungselemente (Tabelle
3.1), worauf sich seine gute Verformbarkeit und die damit verbundene Eignung als Tiefzieh-
werkstoff zuru¨ckfu¨hren la¨sst. Nach Bleck und Schael (2000) besitzt der Stahl eine einphasige
Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung des DC04
Element C Si Mn P S Al
max. Gew% 0.08 - 0.4 0.03 0.03 -
ferritische Mikrostruktur. Trotz dieser Charakterisierung kann man an einigen Korngren-
zen Ausscheidungen erkennen (Abbildung 3.1, schwarze Bereiche), bei denen es sich wahr-
scheinlich um Perlit handelt. Die Korngro¨ße des Stahls ist mit dem Linienschnittverfahren
bestimmt worden (Bertram und Heilmaier, 2007). Diese Messung ergab eine Korngro¨ße von
19µm in Walzrichtung und 13µm in Querrichtung. Die Korngro¨ße senkrecht zur Blechebe-
ne ist nicht bestimmt worden, kann aber auf Grund der starken Kompression beim Walzen
als relativ gering angenommen werden. Die durch das Walzen hervorgerufene kristallogra-
phische Textur wird in dem na¨chsten Abschnitt na¨her behandelt. Ein wichtiger Teil dieser
Arbeit bescha¨ftigt sich mit der Untersuchung des Materialverhaltens an einzelnen Ko¨rnern.
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Abbildung 3.1: Lichtmikroskopische Auf-
nahme der Mikrostruktur des DC04-Stahls
im Auslieferungszustand
Abbildung 3.2: Lichtmikroskopische Auf-
nahme der Mikrostruktur des DC04-Stahls
nach der Wa¨rmebehandlung
Die dafu¨r eingesetzten Methoden erfordern allerdings eine Korngro¨ße von ca. 100µm. Zur
Realisierung solcher Korngro¨ßen muss der Stahl einer Wa¨rmebehandlung unterzogen wer-
den. Nach einer Glu¨hdauer von 18h, bei einer Temperatur von 1200◦C, in Verbindung mit
einer langsamen Abku¨hlung im Ofen1, weisen einige Ko¨rner des Stahls die notwendige Gro¨ße
von 100µm auf (Abbildung 3.2).
3.1.2 Texturmessung und -approximation
Der Begriff Textur wird hier als Synonym fu¨r eine ungleichma¨ßige Verteilung kristallographi-
scher Orientierungen in einem polykristallinen Material verwendet. Solch eine Ausrichtung
kristallographischer Orientierungen in bestimmte Vorzugsrichtungen kann durch plastische
Deformationen, wie sie z. B. beim Walzen auftreten, verursacht werden. Da die makrosko-
pischen Eigenschaften eines polykristallinen Materials stark von dessen Textur abha¨ngen
ko¨nnen, kommt deren Beru¨cksichtigung in Mikro-Makro-Modellen eine besondere Bedeu-
tung zu.
Die Textur des fu¨r diese Arbeit untersuchten DC04-Stahlblechs ist mit dem Verfahren der
Neutronenstrahlbeugung gemessen worden2. Da die Neutronen nur gering mit dem Proben-
material wechselwirken, ist diese Methode gut geeignet um relativ große Volumina zu vermes-
sen. Dies bietet den Vorteil, dass bei diesen Messungen nicht nur, wie es z. B. bei Ro¨ntgen-
oder EBSD-Verfahren der Fall ist, die Oberfla¨chentextur, sondern die Textur der gesamten
Probe erfasst wird. Besonders bei gewalzten Blechen ist diese Eigenschaft von großem Nut-
zen, da hier ein hoher Texturgradient u¨ber die Blechdicke vorhanden ist (Truszkowski et al.,
1Die Wa¨rmebehandlung der Proben wurde von Heike Ru¨he unter der Leitung von Martin Heilmaier an
der Otto-von-Guericke Universita¨t durchgefu¨hrt.
2Die Messung der Textur wurde von Mitarbeitern des GKSS-Forschungszentrums Gesthacht unter der
Leitung von Heinz-Gu¨nter Brokmeier durchgefu¨hrt.
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1980; Dawson und Beaudoin, 1998b) und sich somit die Textur an der Oberfla¨che signifikant
von der in der Mitte des Blechs unterscheidet.
Die fu¨r die Texturmessung verwendete Probe besteht aus 10 einzelnen quadratischen Blech-
pla¨ttchen mit einer Kantenla¨nge von 1 cm. Diese Pla¨ttchen werden zu einem Probenstapel
u¨bereinandergelegt und anschließend mit Neutronen bestrahlt. Die gebeugten Neutronen
werden von einem Goniometer erfasst und das Ergebnis in Form von Polfiguren dargestellt.
Bei den hier verwendeten Polfiguren handelt es sich um vollsta¨ndige stereografische Pro-
jektionen mit einem 5◦ Raster. Fu¨r den DC04 Stahl werden die {111}-, {110}- und {100}-
Polfiguren gemessen (Abbildung 3.3a). Wa¨hrend die {110}-Polfigur ein fu¨r Walztexturen
typisches Aussehen hat, la¨sst sich die {100}-Polfigur nicht eindeutig zuordnen (Wassermann
und Grewen, 1962, S.211).
Im Materialmodell wird die Textur u¨ber eine repra¨sentative Anzahl von Einzelorientierun-
gen beru¨cksichtigt. Zur Erzeugung dieser Einzelorientierungen aus den Polfiguren wird ein
Programm verwendet, welches auf den Arbeiten von Dahms und Bunge (1989) und Dahms
(1992) beruht. Mit diesem Programm wird aus der Gesamtheit aller gemessenen Polfiguren
die Orientierungsverteilungsfunktion in Form einer endlichen harmonischen Reihe berechnet
(Polfigurinversion). Anschließend kann dann unter Anwendung einer inversen Analyse ein
Satz von Einzelorientierungen bestimmt werden, der eine mo¨glichst gute Approximation der
Orientierungsverteilungsfunktion liefert. Dieses Problem ist auch bei der Verwendung von
mehreren Polfiguren nicht eindeutig zu lo¨sen, fu¨hrt aber bei der gleichzeitigen Einhaltung
von Nebenbedingungen wie z. B. der Nichtnegativita¨tsbedingung fu¨r die Orientierungsver-
teilungsfunktion, zu befriedigenden Ergebnissen (Dahms, 1987).
Die DC04-Textur ist in 3 verschiedene Sa¨tze von jeweils 103, 2 · 103 und 104 Einzelorientie-
rungen zerlegt worden3. Anhand eines Vergleichs zwischen den aus den Einzelorientierungen
zuru¨ckgerechneten Polfiguren (Abbildung 3.3b-d) und den gemessenen Polfiguren kann die
Qualita¨t der Zerlegungen beurteilt werden. Es ist zu erkennen, dass mit einer steigenden
Anzahl von Einzelorientierungen auch eine bessere Approximation der gemessenen Polfigu-
ren mo¨glich ist. Bezu¨glich der Rechenzeit muss jedoch die Verwendung des Satzes mit 104
Orientierungen ausgeschlossen werden. Somit wird fu¨r die weitere Arbeit der Satz mit den
2 · 103 Orientierungen verwendet.
3.1.3 Scherversuche
Fu¨r die Scherversuche4 werden rechteckige Proben mit einer La¨nge von 30mm und einer Brei-
te von 18mm verwendet. Um die anisotropen Eigenschaften des Materials zu beru¨cksichtigen,
werden diese Proben mit 7 unterschiedlichen Orientierungen bezu¨glich der Walzrichtung aus
dem DC04-Blech entnommen (Abbildung 3.4). Dabei variieren die Orientierungen mit einer
Winkeldifferenz von jeweils 15◦ zwischen der Walzrichtung (0◦) und der Querrichtung (90◦).
In Abbildung 3.5 ist eine deformierte Scherprobe dargestellt. Man erkennt deutlich die
3Die Texturzerlegung wurde von Juliane Scharnweber unter der Leitung von Werner Skrotzki an der TU
Dresden durchgefu¨hrt.
4Die Scherversuche wurden von Jan Kalisch an der Universita¨t Paris 13 durchgefu¨hrt. Die Leitung hatte
Salima Bouvier.
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a)
b)
c)
d)
Abbildung 3.3: a) mittels Neutronenstrahlbeugung gemessene Polfiguren; zuru¨ckgerechnete
Polfiguren fu¨r Sa¨tze von b) 1000, c) 2000 und d) 10000 Einzelorientierungen
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Abbildung 3.4: Orientierung der Scherpro-
ben bezu¨glich der Walzrichtung
Abbildung 3.5: Deformierte Scherprobe
Abdru¨cke der Einspannung die relativ nah an der Mittellinie erfolgt, so dass die Breite der
Scherzone mit 3mm sehr viel kleiner als deren La¨nge ist. Dadurch kann sich eine u¨berwie-
gend homogene einfache Scherung einstellen und die inhomogenen Randeffekte, die durch
die Ausbauchungen an beiden Enden der Scherzone sichtbar werden, haben einen nur gerin-
gen Einfluss auf die Versuchsergebnisse (Bouvier et al., 2006b). Die Scherversuche werden
mit einer konstanten Scherrate von 1, 8 · 10−3 s−1 durchgefu¨hrt, wobei zwei unterschiedliche
Lastpfade vorgegeben werden. Wa¨hrend bei dem einen Lastpfad die Proben bis zu einer
Scherzahl von 0, 8 monoton belastet werden, kommt es bei dem anderen Lastpfad zu einer
Lastumkehr nach dem Erreichen einer Scherzahl von 0, 3 . Diese entgegengesetzte Scherung
wird dann bis zu einer Scherzahl von −0, 6 fortgesetzt.
Fu¨r jede der 7 Orientierungen werden 2 bis 3 monotone und zyklische Versuche durchgefu¨hrt.
Abbildung 3.6: Scherzahl-Spannungskurven
fu¨r die drei monotonen Scherversuche in
90◦-Richtung und deren Mittel
Abbildung 3.7: Vergleich der gemittelten
Scherzahl-Spannungskurven fu¨r die Versu-
che in 0◦, 45◦ und 90◦-Richtung
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Unter der Annahme einer homogenen Scherdeformation kann fu¨r jeden dieser Versuche eine
Scherzahl-Spannungskurve ermittelt werden. In Abbildung 3.6 sind exemplarisch die Ergeb-
nisse fu¨r die drei monotonen Versuche in 90◦-Richtung dargestellt. Bei diesem Vergleich ist
eine nur geringe Abweichung zwischen den drei Kurven zu erkennen, was auf eine hohe ex-
perimentelle Verla¨sslichkeit dieser Versuche schließen la¨sst. Um eine bessere Vergleichbarkeit
mit den numerischen Ergebnissen zu erreichen, werden aus allen Scherzahl-Spannungskurven
fu¨r Proben gleicher Orientierung die arithmetischen Mittel berechnet. Vergleicht man die ge-
mittelten Scherzahl-Spannungskurven so wird deutlich, dass sich diese nur in einem geringen
Maße voneinander unterscheiden. Der gro¨ßte Unterschied besteht dabei zwischen dem Ver-
such in 45◦-Richtung und den Versuchen in Walz- bzw. Querrichtung (Abbildung 3.7). Die
Kurven der Versuche fu¨r die anderen vier Orientierungen befinden sich zwischen den drei
dargestellten Kurven. Somit kann fu¨r das untersuchte Material der Einfluss der Textur auf
die Scherzahl-Spannungskurven als gering eingescha¨tzt werden. Ein Vergleich von Abbildung
3.6 und 3.7 macht sogar deutlich, dass der Textureinfluss nur leicht u¨ber der experimentellen
Streuung liegt.
Auch bei den zyklischen Versuchen bleibt nach der Lastumkehr der Textureinfluss auf die
Scherzahl-Spannungskurven gering. Somit wird in Abbildung 3.8 aus Gru¨nden der U¨ber-
sichtlichkeit ausschließlich die gemittelte Kurve der 75◦-Versuche dargestellt. Eine auffa¨llige
Besonderheit der zyklischen Versuche ist die kurzzeitige Stagnation der Verfestigung in ei-
nem kleinen Bereich kurz nach der Lastumkehr. Hier zeigt die Scherzahl-Spannungskurve
ein Plateau welches um so ausgepra¨gter ist, je gro¨ßer die Vorbelastung war (Bouvier et al.,
2006a). Nach Nesterova et al. (2001) kann dieser Effekt auf die Auflo¨sung der Versetzungsmi-
krostruktur, welche sich wa¨hrend der anfa¨nglichen Belastung bildet, zuru¨ckgefu¨hrt werden.
Abbildung 3.8: Gemittelte Scherzahl-Spannungskurve fu¨r die zyklischen Scherversuche mit
einer Probenorientierung von 75◦
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3.1.4 Zugversuche
Anders als bei den Scherversuchen, werden die Zugversuche5 fu¨r nur drei unterschiedlich
orientierte Proben durchgefu¨hrt. Dazu werden Zugproben in 0◦-, 45◦- und 90◦-Richtung
bezu¨glich der Walzrichtung aus dem gewalzten Blech entnommen. Die fu¨r die Messung rele-
vante La¨nge der Probe betra¨gt 80mm und die Breite ist mit 20mm angegeben. Bis zu einer
Dehnung von 0.02 wird der Versuch mit einer Dehnrate von 10−3 s−1 durchgefu¨hrt. Danach
kommt es zu einer allma¨hlichen Erho¨hung der Dehnrate bis zu 4 ·10−3 s−1. Dabei werden ne-
ben der Zugkraft und der La¨ngena¨nderung in Zugrichtung, zusa¨tzlich noch die Breitena¨nde-
rung der Probe kontinuierlich wa¨hrend des Versuchs aufgezeichnet. Aus diesen Daten lassen
sich zum Einen die Spannungs-Dehnungskurven und zum Anderen die R-Werte bestimmen.
Fu¨r den DC04-Stahl ko¨nnen diese Versuche bis zu einer logarithmischen Dehnung von 0, 25
als homogen ausgewertet werden, bevor es zu Einschnu¨rungen der Probe kommt. A¨hnlich wie
Abbildung 3.9: Berechnung des arithme-
tischen Mittels aller Zugversuche in 90◦-
Richtung
Abbildung 3.10: Vergleich der gemittelten
Spannungs-Dehnungskurven fu¨r die Versu-
che in 0◦, 45◦ und 90◦-Richtung
bei den Scherversuchen, zeichnen sich die Zugversuche durch eine hohe experimentelle Repro-
duzierbarkeit aus (Abbildung 3.9). Der Textureinfluss auf die Spannungs-Dehnungskurven
ist relativ gering (Abbildung 3.10). Die Berechnung der R-Werte erfolgt nach der klassischen
Beziehung (Lankford et al., 1950)
R =
ln
(
b0
b
)
ln
(
lb
l0b0
) . (3.1)
Darin sind l und b die aktuelle, bzw. l0 und b0 die anfa¨ngliche La¨nge und Breite der Probe.
Der R-Wert gibt demnach das Verha¨ltnis von Breiten- zur Dickenreduktion der Zugprobe
an und ist ein a¨ußerst sensibler Indikator zur Untersuchung des Textureinflusses auf das
5Die Zugversuchsdaten wurden von der INPRO Berlin zur Verfu¨gung gestellt.
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Materialverhalten. In Abbildung 3.11 sind die R-Werte der 0◦- und 90◦-Versuche u¨ber der
Dehnung dargestellt. Auch fu¨r die R-Werte ist die experimentelle Streuung gering. Nur der
erste 0◦-Versuch weißt eine leicht erho¨hte Abweichung auf. Bis auf den elastischen Bereich
stellen sich fu¨r alle Versuche konstante R-Werte ein, wobei deren Ermittlung bis zu einer
Dehnung von rund 0, 18 mo¨glich gewesen ist. Vergleicht man die gemittelten R-Werte fu¨r die
verschiedenen Zugrichtungen (R0 = 1, 74, R45 = 1, 55, R90 = 2, 22), so zeigt sich ein deutlich
anisotropes Materialverhalten.
Abbildung 3.11: Experimentell bestimmte R-Wert-Verla¨ufe fu¨r die Zugversuche mit 0◦ und
90◦ orientierten Proben
3.2 Vorauswahl verschiedener Materialparameter
3.2.1 Notwendigkeit der Vorauswahl von Modellparametern
Wie bereits in Abschnitt 2.7.1 erwa¨hnt wird, ko¨nnen die Informationen, die in den experi-
mentellen Daten enthalten sind, unvollsta¨ndig sein (Mahnken, 1996) und somit eine inverse
Identifikation erschweren oder sogar verfa¨lschen. Die Ursachen dafu¨r sind vielfa¨ltig. So wer-
den beispielsweise in bestimmten Experimenten immer nur einige Mechanismen des Materials
aktiviert. Demnach wird es nicht mo¨glich sein, kinematische Verfestigung an Spannungs-
Dehnungskurven eines monotonen Versuchs anzupassen oder eine Dehnratensensitivita¨t an-
hand von Versuchen zu ermitteln, die mit konstanten Dehnraten durchgefu¨hrt werden. Bei
der Identifikation von Mikromodellen besteht weiterhin die Schwierigkeit, dass die mit Hilfe
von makroskopischen Versuchen gemessenen Daten nur noch das gemittelte Materialverhal-
ten repra¨sentieren, was ebenfalls einen Verlust von Information bedeutet.
Damit trotz fehlender experimenteller Informationen dennoch eine stabile Identifikation
durchgefu¨hrt werden kann, ist eine Vorauswahl der nicht zu identifizierenden Parameter
erforderlich. Fu¨r das hier verwendete kristallplastische Modell mu¨ssen die elastischen Kon-
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stanten, die Parameter des viskosen Ansatzes und die Gleitsysteme im Voraus festgelegt
werden. Auf welcher Grundlage diese Vorauswahl erfolgt und wie verla¨sslich diese ist, wird
in den folgenden Abschnitten diskutiert.
3.2.2 Auswahl der elastischen Konstanten
In einer ersten Na¨herung ko¨nnen die einkristallinen elastischen Konstanten des DC04-Stahls
durch die an Eisen-Einkristallen (Tabelle 3.2) gemessenen Werte approximiert werden. Diese
Werte sind bereits mehrmalig ermittelt worden, und da all diese Messungen bis auf geringe
Schwankungen die gleichen Ergebnisse liefern (Kim und Johnson, 2007), ko¨nnen diese als sehr
zuverla¨ssig angenommen werden. Um den Fehler, der bei dieser ersten Na¨herung auftritt,
zu quantifizieren und um eventuell eine bessere Na¨herung fu¨r die einkristallinen elastischen
Konstanten des DC04-Stahls zu erhalten, wird im Folgenden der Einfluss des Kohlenstoffge-
halts auf die elastischen Eigenschaften diskutiert und zusa¨tzlich die durch Messungen und
Berechnungen ermittelten polykristallinen Elastizita¨tsmoduln verglichen.
Der Einfluss des Kohlenstoffgehalts auf die elastischen Eigenschaften eines Stahls ha¨ngt stark
von der Lo¨slichkeit des Kohlenstoffs in der ferritischen Phase ab. Nach Ledbetter (2010)
bewirken die in der ferritischen Phase gelo¨sten Kohlenstoffatome eine Reduktion der Stei-
figkeit. Da bei Raumtemperatur die Lo¨slichkeit von Kohlenstoff in Eisen aber sehr gering
ist (< 0, 02 Gew.%), kommt es zur Ausscheidung von Zementit, welches in lamellarer Form
in der perlitischen Phase zu finden ist. In experimentellen Messungen von Ledbetter (2010)
wird gezeigt, dass die Steifigkeit von Zementit ungefa¨hr 10% u¨ber der von reinem Eisen liegt.
Aus diesen Ergebnissen la¨sst sich schlussfolgern, dass sich der DC04-Stahl aus zwei Phasen
zusammensetzt, die sich deutlich in ihrer Steifigkeit unterscheiden und der polykristalline
Elastizita¨tsmodul von dem Mengenverha¨ltnis dieser beiden Phasen abha¨ngen wird. Da der
Stahl hauptsa¨chlich aus der ferritischen Phase besteht und das Perlit nur punktuell zu finden
ist (Abbildung 3.1), mu¨sste die Verwendung der elastischen Konstanten des reinen Eisens im
Berechnungsmodell zu einer U¨berscha¨tzung der polykristallinen Elastizita¨tsmoduln fu¨hren.
In wie weit die einkristalline elastische Anisotropie von dem Kohlenstoffgehalt beeinflusst
wird, kann an dieser Stelle nicht gekla¨rt werden.
Zur Ermittlung des polykristallinen Elastizita¨tsmoduls des DC04-Stahls, der texturbedingt
auch eine Richtungsabha¨ngigkeit aufweist, wird hier auf zwei verschiedene Quellen zuru¨ck-
gegriffen. Zum Einen stehen die Versuchsdaten von Evertz et al. (2004) zur Verfu¨gung, und
zum Anderen ko¨nnen die Elastizita¨tsmoduln auch anhand der in Abschnitt 3.1.4 beschrie-
benen Zugversuche bestimmt werden. In beiden Fa¨llen wird der Elastizita¨tsmodul in drei
verschiedene Richtungen (0◦, 45◦, 90◦) mit Bezug auf die Walzrichtung angegeben (Tabelle
3.3). Der Unterschied zwischen den experimentellen Werten beider Quellen betra¨gt bis zu
10%. Da die in Abschnitt 3.1.4 vorgestellten Zugversuche vorwiegend zur Bestimmung der
plastischen Eigenschaften optimiert sind und nur eine einfache graphische Auswertung er-
folgt, werden im Weiteren die von Evertz et al. (2004) ermittelten Elastizita¨tsmoduln als
experimentelle Vergleichsgro¨ßen verwendet.
Die Berechnung der polykristallinen Elastizita¨tsmoduln wird unter Einsatz des in Abschnitt
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2.6.3 vorgestellten RVEs realisiert. Die Walztextur des Stahls wird u¨ber einen Satz von 2000
Orientierungen (Abschnitt 3.1.2) im Modell beru¨cksichtigt. Ein Vergleich der experimentel-
len und numerischen Werte zeigt, dass bei der Verwendung der elastischen Konstanten von
reinem Eisen die polykristallinen Elastizita¨tsmoduln u¨berscha¨tzt werden. Aus diesem Grund
werden die elastischen Konstanten des Eisens um 10% reduziert (Tabelle 3.2), wodurch sich
eine bessere U¨bereinstimmung zwischen Experiment und Berechnung ergibt (Tabelle 3.3).
Tabelle 3.2: Einkristalline elastische Kon-
stanten fu¨r reines Eisen (Kim und Johnson,
2007) und eine Scha¨tzung fu¨r den unter-
suchten Stahl in GPa
K1111 K1122 K1212
ElaKonst-I 230 135 117
ElaKonst-II 207 121 105
ElaKonst-I: elastische Konstanten des reinen
Eisens
ElaKonst-II: elastische Konstanten des reinen
Eisens um 10% reduziert
Tabelle 3.3: Gemessene und berechnete po-
lykristalline Elastizita¨tsmoduln in 0◦-, 45◦-
und 90◦-Richtung fu¨r das DC04-Blech in
GPa
Quelle 0◦ 45◦ 90◦
Evertz et al. (2004) 202 220 204
Zugversuche 184 197 209
RVE-Rechnung 225 233 230
(mit ElaKonst-I)
RVE-Rechnung 201 209 206
(mit ElaKonst-II)
3.2.3 Festlegung der Gleitsysteme
Mit der Diskussion in Abschnitt 2.4.1 ist deutlich geworden, dass es im Fall von krz-
Materialien nicht mo¨glich ist, eine eindeutige Vorauswahl der Gleitebenen zu treffen. Da
diese auch nicht experimentell ermittelt worden sind, wird fu¨r den in dieser Arbeit unter-
suchten Stahl angenommen, dass die Gleitung auf den Gleitsystemen vom Typ {110}〈111〉
und {112}〈111〉 stattfindet (Tabelle 3.4).
3.2.4 Wahl der Parameter des viskosen Ansatzes
Der in dieser Arbeit verwendete empirische Ansatz (Gleichung 2.16) zur Berechnung der
Scherraten dient in erster Linie zur Vermeidung des Taylor-Problems (Taylor, 1938). Die da-
mit verbundene Einfu¨hrung einer Dehnratenabha¨ngigkeit des Materialmodells wird hier nicht
beno¨tigt, da alle Experimente in einem schmalen Dehnratenbereich von ungefa¨hr 10−4 s−1
bis 10−2 s−1 durchgefu¨hrt werden.
Mit der Verwendung eines sehr kleinen Dehnratensensitivita¨tsexponenten m < 0.01 ist es
prinzipiell mo¨glich, diese Dehnratenabha¨ngigkeit des Materialmodells weitgehend zu unter-
dru¨cken. Dadurch besitzt auch die Referenzscherrate einen nur noch geringfu¨gigen Einfluss
auf die Berechnungsergebnisse (Abbildung 2.16). Allerdings ist diese Vorgehensweise oftmals
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Tabelle 3.4: Auflistung der {110}〈111〉- und {112}〈111〉-Gleitsysteme nach Kothari und
Anand (1998)
α
√
2 n˜α
√
3 d˜α
1 (110) [11¯1]
2 (011) [11¯1]
3 (110) [1¯11]
4 (011) [111¯]
5 (01¯1) [1¯11]
6 (101) [111¯]
7 (101) [1¯11]
8 (1¯10) [111]
9 (1¯10) [111¯]
10 (1¯01) [111]
11 (1¯01) [11¯1]
12 (01¯1) [111]
α
√
6 n˜α
√
3 d˜α
13 (211¯) [11¯1]
14 (112) [111¯]
15 (1¯12) [11¯1]
16 (11¯2) [1¯11]
17 (12¯1) [111]
18 (121) [11¯1]
19 (1¯21) [111¯]
20 (112¯) [111]
21 (121¯) [1¯11]
22 (211) [1¯11]
23 (2¯11) [111]
24 (21¯1) [111¯]
mit erheblichen numerischen Schwierigkeiten verbunden und wird aus diesem Grund nicht
angewendet.
Stattdessen soll der Dehnratensensitivita¨tsexponent anhand von Literaturquellen auf einen
mo¨glichst realistischen Wert eingestellt werden. Bei dieser Vorgehensweise erweist es sich
wiederum als problematisch, die Referenzscherrate γ˙0 zu bestimmen, welche ebenfalls einen
Einfluss auf die Dehnratensensitivita¨t des Materialmodells hat (Abbildung 3.14). Wie in
den meisten anderen Arbeiten (Hutchinson, 1976; Nemat-Nasser und Obata, 1986; Kalidin-
di et al., 1992; Boyce et al., 2006), die den empirischen Ansatz (Gleichung 2.16) verwenden,
wird deshalb aus Mangel an dehnratenabha¨ngigen experimentellen Daten die Referenzscher-
rate auf einen beliebigen Wert festgelegt (hier γ˙0 = 10
−3 s−1).
Zur Bestimmung des Dehnratensensitivita¨tsexponenten werden Versuche mit polykristalli-
nen Materialien bei verschieden Dehnraten durchgefu¨hrt. Das daraus resultierende Verha¨ltnis
von Spannungsa¨nderung zu Dehnratena¨nderung ist ein Maß fu¨r die Dehnratensensitivita¨t des
Materials. Fu¨r schmale Dehnratenbereiche kann der lineare Zusammenhang
m =
∂ log(σ)
∂ log(ε˙)
(3.2)
angenommen werden. In Bleck und Schael (2000) und Bleck et al. (2004) werden die Ergeb-
nisse von Zugversuchen mit DC04-Proben bei Dehnraten zwischen 5 ·10−3 s−1 und 2 ·102 s−1
ausgewertet. Als zu vergleichende Spannungswerte werden zum Einen die Fließgrenze Rp 0,2
und zum Anderen die Festigkeitsgrenze Rm ermittelt. Die Ergebnisse fu¨r diese Versuche
bei Raumtemperatur sind in Abbildung 3.12 dargestellt. Man erkennt, dass die Dehnra-
tensensitivita¨t deutlich davon abha¨ngt, welche Spannungswerte zur Auswertung verwendet
werden. Auf Grund dieser erheblichen Streuung und des Umstandes, dass die untersuch-
ten Dehnraten a¨ußerst hoch sind, werden zusa¨tzlich noch die Ergebnisse von Rusinek et al.
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Abbildung 3.12: Bestimmung des Dehnra-
tensensitivita¨tsexponenten fu¨r DC04 (Bleck
et al. (2004); Bleck und Schael (2000))
Abbildung 3.13: Bestimmung des Dehn-
ratensensitivita¨tsexponenten fu¨r einen
Baustahl (Rusinek et al. (2007))
(2007) ausgewertet. Bei Rusinek et al. (2007) wird ein Baustahl (mild steel ES ) untersucht,
dessen chemische Zusammensetzung weitgehend der des DC04-Stahls entspricht. Da die che-
mische Zusammensetzung beider Sta¨hle a¨hnlich ist, wird auch die Dehnratensensitivita¨t als
vergleichbar angenommen. Zudem weist der untersuchte Dehnratenbereich eine gro¨ßere Re-
levanz fu¨r diese Arbeit auf (Abbildung 3.13). Nach Auswertung dieser Literaturquellen wird
der Dehnratensensitivita¨tsexponent fu¨r den DC04-Stahl mit m = 0.02 abgescha¨tzt.
Wie in Kalidindi et al. (1992), so wird auch hier der am polykristallinen Material ermittel-
te Dehnratensensitivita¨tsexponent direkt in dem zur Beschreibung des Einkristallverhaltens
aufgestellten viskosen Ansatz verwendet. Diese einfache U¨bertragung von der polykristalli-
nen Ebene auf die einkristalline Ebene wird von Roters (2004, S.566) im Allgemeinen als
nicht mo¨glich eingescha¨tzt. Fu¨r das hier verwendete Materialmodell konnte allerdings an-
hand von Zugversuchssimulationen bei verschiedenen Dehnraten gezeigt werden, dass der
polykristalline und der einkristalline Dehnratensensitivita¨tsexponent sich um weniger als
1% voneinander unterscheiden.
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Abbildung 3.14: Dehnratensensitivita¨t der Spannungs-Dehnungskurven in Abha¨ngigkeit vom
Dehnratensensitivita¨tsexponenten m und der Referenzscherrate γ˙0 (Simulation: Zugversuch
mit Taylor-Modell)
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3.3 Identifikation der Verfestigungsparameter von Ver-
festigungsregel I und II anhand der Scherversuche
in Walzrichtung
3.3.1 Beschreibung des allgemeinen Vorgehens
Die Anpassung der Parameter von Verfestigungsregel I (Gleichung 2.20) und II (Gleichungen
2.21 und 2.22) erfolgt anhand der Scherzahl-Spannungskurven des monotonen und des zy-
klischen Scherversuchs in Walzrichtung. Wa¨hrend es fu¨r die erste Verfestigungsregel genu¨gt
den monotonen Versuch auszuwerten, werden fu¨r die zweite Verfestigungsregel die Daten
beider Versuche beno¨tigt.
Die Modellierung der Scherversuche erfolgt mit Hilfe eines einzelnen Hexaederelements un-
ter Verwendung des FE-Programms Abaqus und des implementierten Taylor-Modells. Durch
Vorgabe der entsprechenden Verschiebungs- und Kraftrandbedingungen wird dieses Element
einer einfachen Scherung (Bertram, 2008, S.113) unterzogen. Dabei betra¨gt die Scherrate
konstant 1, 8 ·10−3 s−1. In der Berechnung werden 2000 Kristallite beru¨cksichtigt, deren An-
fangsorientierung aus der Approximation der gemessen Polfiguren stammt (Abbildung 3.3).
Tabelle 3.5: Durch Vorauswahl festgelegte Materialparameter (siehe Abschnitt 3.2)
Gleitsysteme n˜α, d˜
α {110}〈111〉
{112}〈111〉
Anzahl der Kristallite 2000
viskose Parameter γ˙0 = 10
−3 s−1
m = 0, 02
elastische Konstanten K1111 = 207
in GPa K1122 = 121
K1212 = 105
Alle weiteren Materialparameter, die fu¨r die Berechnung beno¨tigt werden, sind in Tabelle 3.5
zusammengefasst. Die Anpassung erfolgt mit Hilfe der freien Software MinPack (More´ et al.,
1984), worin das in Abschnitt 2.7.2 vorgestellte Levenberg-Marquadt Verfahren genutzt wird.
Zur Bildung der Zielfunktion (Gleichung 2.33) wird ein Vektor erzeugt der die Differenzen
der experimentellen und numerischen Schubspannungswerte entha¨lt. Damit ergibt sich fu¨r
die Zielfunktion die Form
Ψ =
k∑
i
(T exp12 (γi)− T sim12 (γi))2 . (3.3)
Die Spannungsdifferenzen werden fu¨r den gesamten Versuch an a¨quidistanten Scherzahlwer-
ten γi gebildet. Um Probleme mit extremalen bzw. physikalisch unzula¨ssigen Parametern
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zu vermeiden, wird zu Beginn der Optimierung der Lo¨sungsbereich eingeschra¨nkt. Dieser
eingeschra¨nkte Bereich wird als Vertrauensintervall bezeichnet und beruht u¨berwiegend auf
Erfahrungswerten, welche anhand von Literaturstudien und im Vorfeld durchgefu¨hrter Be-
rechnungen erarbeitet werden konnten. Ermittelt das Optimierungsprogramm Parameter, die
nicht im Vertrauensintervall liegen, wird die Berechnung des Scherversuchs umgangen. An
Stelle des Fehlervektors wird dann ein fiktiver Vektor, welcher einen hohen Abstand zwischen
Experiment und Berechnung suggeriert, an das Optimierungsprogramm u¨bergeben.
3.3.2 Identifikation unter Nutzung der monotonen Scherversuche
Fu¨r Verfestigungsregel I mu¨ssen 4 Parameter identifiziert werden. Das fu¨r diese Parameter
gewa¨hlte Vertrauensintervall ist in Tabelle 3.6 dargestellt. Die Scherzahl-Spannungskurve
Tabelle 3.6: Vertrauensintervall der Verfestigungsparameter von Verfestigungsregel I inMPa
Parameter τk0 τks θ0 θ∞
Intervall 70± 50 170± 130 800± 400 102, 5± 97, 5
wird durch 201 Wertepaare repra¨sentiert, wobei der Abstand der Scherzahlwerte a¨quidistant
ist und somit 4·10−3 betra¨gt. Exemplarisch werden 4 Optimierungen mit verschiedenen Start-
werten fu¨r die Verfestigungsparameter durchgefu¨hrt. Dabei beinhalten die 4 Startwertsa¨tze
immer solche Parameter, die am Rand des jeweiligen Vertrauensintervalls liegen. Die Ergeb-
nisse aller 4 Optimierungen sind in Tabelle 3.7 zusammengefasst. Es la¨sst sich erkennen,
dass der Algorithmus unabha¨ngig von den verschiedenen Startwertsa¨tzen immer dasselbe
Minimum findet. Dieses kann als Indiz dafu¨r gewertet werden, dass es sich bei dem ermit-
Tabelle 3.7: Optimierungsergebnisse fu¨r verschiedene Sa¨tze von Startwerten fu¨r die Materi-
alparameter τk0, τks, θ0, θ∞ in MPa; Zielfunktionswert Ψ; Anzahl der Iterationen n
Satz 1 Satz 2 Satz 3 Satz 4
Start Optim. Start Optim. Start Optim. Start Optim.
τk0 20 57, 5 120 57, 5 20 57, 4 120 57, 4
τks 40 115 300 115 40 115 300 115
θ0 400 801 1200 802 1200 805 400 803
θ∞ 5 42, 4 200 42, 4 200 42.5 5 42.5
Ψ 9 · 106 3 · 103 7 · 107 3 · 103 3 · 106 3 · 103 7 · 106 3 · 103
n - 5 - 5 - 8 - 12
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telten Parametersatz um ein globales Minimum handelt. Die relativ großen Zielfunktions-
werte im Optimum ko¨nnen durch die hohen Spannungsdifferenzen im Anfangsbereich der
Scherzahl-Spannungskurve erkla¨rt werden. Da hier, nahe dem elastischen Bereich, ein sehr
Abbildung 3.15: Angepasste Scherzahl-Spannungskurve fu¨r den Scherversuch in Walzrich-
tung
steiler Anstieg der Kurve vorhanden ist, liegen die Differenzen zwischen 10− 20MPa. Ver-
gleicht man die experimentelle und die angepasste Scherzahl-Spannungskurve in Abbildung
3.15, so la¨sst sich schlussfolgern, dass die erste Verfestigungsregel prinzipiell in der Lage ist,
das Verfestigungsverhalten des DC04-Stahls wiederzugeben. Die Auswertung der Korrelati-
onsmatrix (Tabelle 3.8) erfolgt nach den Kriterien, die in Abschnitt 2.7.3 angegeben sind.
Demzufolge werden keine Probleme fu¨r die durchgefu¨hrte Optimierung angezeigt. Lediglich
die beiden Parameter τks und θ∞ besitzen eine hohe Abha¨ngigkeit voneinander. Somit werden
die identifizierten Verfestigungsparameter als sehr zuverla¨ssig angesehen.
Tabelle 3.8: Korrelationsmatrix fu¨r die Identifikation der 4 Verfestigungsparameter von Ver-
festigungsregel I
τk0 τks θ0 θ∞
τk0 1.00 0.38 −0.70 −0.34
τks 1.00 −0.77 −0.98
θ0 1.00 0.71
θ∞ 1.00
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3.3.3 Identifikation unter Nutzung der monotonen und zyklischen
Scherversuche
Zur Identifikation der 6 Parameter von Verfestigungsregel II wird zu dem monotonen Scher-
versuch zusa¨tzlich der zyklische Scherversuch in Walzrichtung verwendet. Die beiden Pa-
rameter qc und qn kennzeichnen das Verha¨ltnis von Fremd- zur Selbstverfestigung zwischen
Gleitsystemen mit gleichen (coplanar slip systems) bzw. unterschiedlichen (non-coplanar slip
systems) Gleitebenen. In Voruntersuchungen hat sich gezeigt, dass eine Unterscheidung von
Fremd- und Selbstverfestigung innerhalb des Materialmodells, die Nachbildung des fu¨r die
zyklischen Versuche typischen Plateaus (Abbildung 3.8) erlaubt. Dies ist bei Verwendung der
ersten Verfestigungsregel nicht mo¨glich gewesen. Um das erwa¨hnte Plateau in der Simulation
Tabelle 3.9: Vertrauensintervall der Verfestigungsparameter von Verfestigungsregel II fu¨r die
ersten 4 Parameter in MPa
Parameter τk0 a b c qc qn
Intervall 70± 50 2000± 1500 80± 50 30± 30 3± 2 3± 2
korrekt nachzubilden, mu¨ssen jedoch fu¨r das Verha¨ltnis von Fremd- und Selbstverfestigung
relativ hohe Werte eingesetzt werden. Diese u¨bersteigen die normalerweise in der Literatur
angegebenen Werte von qc = 1, 2 und qn = 1, 4 (vgl. Abschnitt 2.4.5). Aus diesem Grund
wird den beiden Parametern qc und qn auch ein relativ großes Vertrauensintervall zugewie-
sen (Tabelle 3.9). Wie schon bei Verfestigungsregel I, so wird auch hier die Anpassung fu¨r
Tabelle 3.10: Optimierungsergebnisse fu¨r verschiedene Sa¨tze von Startwerten fu¨r die Mate-
rialparameter τk0, a, b, c, qc, qn (fu¨r die ersten 4 Parameter in MPa), Zielfunktionswert Ψ,
Anzahl der Iterationen n
Satz 1 Satz 2 Satz 3 Satz 4
Start Optim. Start Optim. Start Optim. Start Optim.
τk0 50 44, 3 40 46, 3 120 50, 6 60 44, 2
a 900 1504 500 1071 3500 1033 2000 1478
b 80 56, 4 50 61, 9 130 52, 9 100 56, 3
c 20 0 0 0 60 0 5 0
qc 1, 1 1 1 1, 14 4, 6 4, 45 2 1, 1
qn 1, 4 2, 7 1 2, 56 4, 6 4, 5 2 2, 8
Ψ 106 8 · 103 107 1, 1 · 104 108 5 · 104 107 8 · 103
n - 16 - 34 - 11 - 20
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Abbildung 3.16: Angepasste Scherzahl-Spannungskurve fu¨r den monotonen und zyklischen
Scherversuch in Walzrichtung
vier verschiedene Startwertsa¨tze von Materialparametern durchgefu¨hrt. Die Ergebnisse die-
ser vier Identifikationsla¨ufe sind in Tabelle 3.10 zusammengefasst. Darin ist zu erkennen,
dass insgesamt vier verschiedene Minima ermittelt werden. Die kleinsten Zielfunktionswer-
te ergeben sich fu¨r die Identifikation mit dem ersten und dem vierten Startwertsatz. Die
aus diesen beiden Identifikationsla¨ufen resultierenden Parameter unterscheiden sich aller-
dings nur unwesentlich voneinander. Alle weiteren Berechnungen werden auf Grund eines
geringfu¨gig kleineren Zielfunktionswertes mit den im ersten Identifikationslauf ermittelten
Parametern durchgefu¨hrt. Vergleicht man die angepassten Kurven des monotonen und zy-
klischen Scherversuchs mit den experimentell ermittelten Kurven (Abbildung 3.16), so la¨sst
sich eine sehr gute U¨bereinstimmung feststellen. Dennoch sollte bei der Einscha¨tzung der
Tabelle 3.11: Korrelationsmatrix fu¨r die Identifikation der 6 Verfestigungsparameter von
Verfestigungsregel II
τk0 a b c qc qn
τk0 1.00 0.54 0.46 −0.01 −0.63 −0.58
a 1.00 0.42 0.04 −0.98 −0.97
b 1.00 −0.12 −0.58 −0.61
c 1.00 −0.01 −0.01
qc 1.00 1.00
qn 1.00
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Zuverla¨ssigkeit der identifizierten Verfestigungsparameter beachtet werden, dass die Lo¨sung
der Optimierung stark von den Startparametern abha¨ngt, eine hohe Anzahl von Optimie-
rungsschritten beno¨tigt wird, und dass die Ho¨he des ermittelten Verha¨ltnisses von Fremd- zu
Selbstverfestigung weit u¨ber den experimentell besta¨tigten Werten liegt. Anhand der Kor-
relationsmatrix wird weiterhin deutlich, dass eine Unterscheidung der Parameter qc und qn
keinen Einfluss auf die berechneten Scherzahl-Spannungskurven hat. Demzufolge ko¨nnen qc
und qn anhand der monotonen und zyklischen Scherversuche nicht als separate Parameter
identifiziert werden.
3.4 Parameter- undModellvalidierung anhand der Scher-
und Zugversuche
3.4.1 Vergleich der Scherzahl-Spannungskurven fu¨r Scherversuche
anderer Orientierungen
In diesem Abschnitt wird u¨berpru¨ft, ob die beiden an die Scherversuche in Walzrichtung
angepassten Modelle ebenso in der Lage sind, die Scherversuche mit den anders orientierten
Proben wiederzugeben. In Abbildung 3.17 werden dazu die experimentellen und numerischen
Scherzahl-Spannungskurven fu¨r die monotonen Versuche in 45◦- und 90◦-Richtung vergli-
chen. Insgesamt kann hier von einer guten U¨bereinstimmung gesprochen werden. Allerdings
wird die Anisotropie des Materialverhaltens in der Berechnung unterscha¨tzt. Wa¨hrend im
Anfangsbereich der Scherzahl-Spannungskurve der Unterschied zwischen den 45◦- und 90◦-
Kurven qualitativ wiedergegeben wird, besitzen die berechneten Kurven im hinteren Bereich
Abbildung 3.17: Vorhergesagte Scherzahl-Spannungskurven fu¨r die monotonen Scherversuche
in 45◦- und 90◦-Richtung
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einen fast identischen Verlauf. Es wird vermutet, dass diese Abweichungen hauptsa¨chlich
eine Folge der einfachen Taylor-Homogenisierung sind. Da das Taylor-Modell die Texturent-
wicklung u¨berscha¨tzt, ko¨nnte das augenscheinlich isotrope Verhalten die Folge einer bereits
einheitlichen Schertextur sein. Auch mit der zweiten Verfestigungsregel ko¨nnen die Scher-
versuche an Proben mit anderen Orientierungen gut wiedergegeben werden. Als Beispiel
ist in Abbildung 3.18 der Vergleich zwischen den berechneten und gemessen Scherzahl-
Spannungskurven fu¨r den monotonen und zyklischen Versuch in 75◦-Richtung dargestellt.
Abbildung 3.18: Vorhersage fu¨r den monotonen und zyklischen Scherversuch in 75◦-Richtung
3.4.2 Vergleich der Spannungs-Dehnungskurven der Zugversuche
Wie bei den Scherversuchen, erfolgt die Modellierung der Zugversuche mit Hilfe eines ein-
zelnen Hexaederelements unter Verwendung des FE-Programms Abaqus und des implemen-
tierten Taylor-Modells. Die Zugversuche werden fu¨r beide Verfestigungsregeln simuliert. Als
Materialparameter werden diejenigen genutzt, die mit Hilfe der Scherversuche an das plas-
tische Verhalten des DC04-Stahls angepasst werden konnten (Tabellen 3.7 und 3.10). An
den 8 Knoten des Hexaederelements werden in Zugrichtung die Verschiebungsrandbedin-
gungen und in die beiden anderen Richtungen die Kraftrandbedingungen vorgegeben. Dabei
wird senkrecht zur Zugrichtung Kra¨ftefreiheit gefordert. In Zugrichtung werden die Ver-
schiebungen derart vorgegeben, dass sich eine mittlere Dehnrate von 2, 5 · 10−3 s−1 einstellt,
was allerdings eine leichte Abweichung von den experimentellen Vorgaben bedeutet (vgl.
Abschnitt 3.1.4). Ein Vergleich der Spannungs-Dehnungskurven der drei Versuche in 0◦-,
45◦- und 90◦-Richtung zeigt, dass die Verwendung der ersten Verfestigungsregel eine bessere
Vorhersage der experimentellen Ergebnisse ermo¨glicht. Beispielhaft ist in Abbildung 3.19 ein
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Vergleich der experimentellen und numerischen Spannungs-Dehnungskurven fu¨r den Versuch
in 45◦-Richtung dargestellt. Die schlechteste Vorhersage der Spannungs-Dehnungskurven er-
gibt sich fu¨r den Zugversuch in 0◦-Richtung. Hier betragen die Abweichungen zwischen den
experimentellen und numerischen Ergebnissen bis zu 5% fu¨r Verfestigungsregel I und sogar
bis zu 14% fu¨r Verfestigungsregel II.
Abbildung 3.19: Vergleich der experimentellen und berechneten Spannungs-Dehnungskurven
fu¨r den Zugversuch in Diagonalrichtung
3.4.3 Vergleich der R-Werte
Die Berechnung der R-Werte aus den Daten der Zugversuchssimulationen erfolgt direkt u¨ber
das Verha¨ltnis der logarithmischen Dehnungen in Breitenrichtung der Zugprobe und senk-
recht zur Blechebene. Bei einem Vergleich zeigt sich, dass der experimentell beobachtete kon-
stante R-Wert-Verlauf vom Taylor-Modell nicht nachgebildet werden kann. Vielmehr wird
ein stetiger Anstieg der R-Werte u¨ber den gesamten Prozess vorhergesagt (Abbildung 3.20).
Zwar kann durch den Einsatz von Verfestigungsregel II dieser Anstieg etwas reduziert wer-
den, das Problem bleibt aber prinzipiell bestehen. Erst durch Anwendung der RVE-Technik
kann hier ein befriedigendes Ergebnis erreicht werden (Abbildung 3.21).
Fu¨r die RVE-Simulationen der Zugversuche wird ausschließlich die erste Verfestigungsregel
verwendet. Eine Neuanpassung der Verfestigungsparameter ist nicht durchgefu¨hrt worden,
da im Fall von isotroper Verfestigung von einem geringen Einfluss der Verfestigungsparame-
ter auf die R-Werte ausgegangen werden kann. Viel entscheidender ist der Einfluss der Textur
auf die R-Werte, wodurch auch die ansteigenden R-Werte beim Taylor-Modell erkla¨rt werden
ko¨nnen. In Abbildung 3.22 werden dazu die [111]-Polfiguren verschiedener Texturen mitein-
ander verglichen. Dabei handelt es sich zum Einen um die Ausgangstextur der 45◦-Probe
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makroskopischer Versuche
Abbildung 3.20: Mittels Taylor-Modell er-
mittelte R-Werte fu¨r verschiedene Verfesti-
gungsregeln am Beispiel des 45◦-Versuchs
Abbildung 3.21: Verbesserte Vorhersage
der R-Werte durch Verwendung der RVE-
Technik am Beispiel des 0◦-Versuchs
und zum Anderen um die Texturen die mit den verschiedenen Modellen fu¨r eine Zugde-
formation von 25% berechnet werden. Es zeigt sich, dass es bei der Taylor-Rechnung mit
Verfestigungsregel I zu einer Verscha¨rfung der Textur kommt. Dabei erfa¨hrt besonders die
Abbildung 3.22: Vergleich der [111]-Polfiguren fu¨r die Ausgangstextur der 45◦-Probe und
fu¨r die berechneten Texturen nach einer Zugdeformation von 25% (WR-Walzrichtung, ZR-
Zugrichtung, QR-Querrichtung, VR-Verfestigungsregel)
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111-Komponente, welche nach Jongenburger et al. (1974) maßgeblich zu einer Erho¨hung der
R-Werte beitra¨gt, eine deutliche Intensivierung. Bei Verwendung des Taylor-Modells in Ver-
bindung mit Verfestigungsregel II, ist diese Entwicklung nicht zu beobachten. Vielmehr redu-
ziert sich die 111-Komponente und es bilden sich zwei neue Maxima in unmittelbarer Na¨he
zur 111-Komponente heraus. Der Grund dafu¨r ist die hohe latente Verfestigung, die einen
Wechsel der aktiven Gleitsysteme erschwert und somit die Texturentwicklung beeinflusst. Ei-
ne weitaus geringere Texturentwicklung wird durch die RVE-Rechnung prognostiziert. Man
erkennt, dass sich der Bereich um die 111-Komponente im Vergleich zur Ausgangstextur
kaum vera¨ndert hat. Damit lassen sich auch die konstanten R-Wert-Verla¨ufe erkla¨ren.
Abschließend werden noch einmal die gemessenen und berechneten R-Werte u¨ber den Pro-
benorientierungen aufgetragen (Abbildung 3.23). Die fu¨r das Taylor-Modell eingesetzten R-
Werte repra¨sentieren einen mittleren Wert bei 10% Dehnung. Es ist erkennbar, dass mit den
RVE-Rechnungen die Vorhersage der R-Werte verbessert werden konnte und dadurch auch
bei den R-Werten eine gute quantitative U¨bereinstimmung zwischen den experimentellen
und numerischen Ergebnissen besteht.
Abbildung 3.23: Vergleich der berechneten und gemessenen R-Werte bezu¨glich der Probenori-
entierung (dargestellte Berechnungsergebnisse sind unter Verwendung von Verfestigungsregel
I erzeugt worden)
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Kapitel 4
Experimentelle und numerische
Analyse des Doppelindenterversuchs
4.1 Vorbetrachtungen zum Doppelindenterversuch
Obwohl die klassischen homogenen Zug- und Scherversuche technisch ausgereift sind und
sehr verla¨ssliche experimentelle Ergebnisse liefern, ist ihre Verwendung zur Identifikation
von Materialparametern bei Modellen der finiten Plastizita¨t nur begrenzt mo¨glich. So wer-
den z. B. bei Umformprozessen plastische Dehnungen erreicht, die signifikant gro¨ßer sind als
jene, die bei homogenen Tests gemessen werden ko¨nnen, bevor es zu Einschnu¨rungen kommt
(Kajberg und Lindkvist, 2004). Ebenfalls sind Druckversuche bei Blechen mit geringer Di-
cke schwierig umzusetzen, da diese zu geometrischer Instabilita¨t neigen und somit schon bei
geringen Dehnungen versagen (Kuwabara, 2007). Weiterhin wird der Informationsgehalt der
aus homogenen Versuchen ermittelten Daten als zu gering eingescha¨tzt, um eine verla¨ss-
liche Identifikation komplexer Materialmodelle zu gewa¨hrleisten. Eine Mo¨glichkeit, um die
erwa¨hnten Probleme zu umgehen, bietet die Verwendung inhomogener Versuche, welche in
zunehmender Zahl vorgeschlagen werden (Cooreman et al., 2008; Kajberg und Lindkvist,
2004; Khalfallah et al., 2002; Kreißig, 1998). Bei inhomogenen Versuchen werden plastische
Deformationen erreicht, die vergleichbar mit denen sind, die bei technischen Anwendungen
auftreten. Allerdings wa¨re es unzureichend, bei diesen Versuchen ausschließlich die globa-
len Verschiebungen und Kra¨fte zu messen, da diese nur Mittelwerte des lokalen und stark
inhomogenen Materialverhaltens darstellen. Um ausreichend Informationen u¨ber das Mate-
rialverhalten zu erhalten, mu¨ssen bei inhomogenen Versuchen noch zusa¨tzliche Messdaten
ermittelt werden. Hier bietet sich in erster Linie die Messung von Verschiebungs- und De-
formationsfeldern an. Solche Felder ko¨nnen z. B. die Oberfla¨chenverschiebungen oder auch
die Kristallorientierungen der deformierten Probe sein.
Im Folgenden soll der Eindringversuch in ein polykristallines Material betrachtet werden.
Auf Grund der geringen Dicke der DC04-Bleche kann hier allerdings nicht der klassische
Eindringversuch eingesetzt werden, da die Probenunterlage einen nicht vernachla¨ssigbaren
Einfluss ha¨tte. Dieses Problem kann jedoch durch die Anwendung des Doppelindenterver-
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suchs umgangen werden. Bei diesem Versuch befindet sich eine Blechprobe zwischen zwei
gegenu¨berliegenden koaxial angeordneten Eindringko¨rpern, wobei die Eindringrichtung senk-
recht zur Blechebene liegt. In der Literatur ist dieser Versuch nur wenig dokumentiert.
In Quadrini et al. (2007) wird eine experimentelle Studie vorgestellt, bei der der Doppe-
lindenterversuch an Blechen einer Aluminiumlegierung angewendet wird. Die verwendeten
Eindringko¨rper haben eine zylindrische Form mit Durchmessern von 1 und 2mm, wobei
die Zylinderachse in Eindringrichtung orientiert ist. Die Blechdicken variieren zwischen 0, 6
und 1, 5mm und die maximale Eindringtiefe betra¨gt 0, 15mm. Durch die Auswertung der
Kraft-Verschiebungskurven kann gezeigt werden, dass die Doppelindenterversuche gut repro-
duzierbar sind und eine Korrelation mit Zugversuchsdaten des gleichen Materials besteht.
In diesem Kapitel werden experimentelle und numerische Untersuchungen zum Doppelinden-
terversuch pra¨sentiert. Diese umfassen neben den Messungen der Kraft-Verschiebungsdaten
auch die Messungen der resultierenden Oberfla¨chenverschiebungen senkrecht zur Blechebene.
Mit anschließenden FE-Simulationen des Versuchs und Vergleichen von gemessenen und be-
rechneten Daten sollen die numerische Reproduzierbarkeit u¨berpru¨ft und die maßgeblichen
Einflussfaktoren ermittelt werden.
4.2 Experimentelle Untersuchungen
4.2.1 Versuchsaufbau und -durchfu¨hrung
Die Doppelindenterversuche1 werden mit einer Zug-Druck-Pru¨fmaschine (TIRAtest 2825)
durchgefu¨hrt, die fu¨r eine Maximallast von bis zu 25 kN ausgelegt ist. Jeder Indenter setzt
sich aus jeweils zwei Teilen zusammen, na¨mlich dem Eindringko¨rper und einer entsprechen-
den Haltevorrichtung (Abbildung 4.1). Bei den Haltevorrichtungen fu¨r die Eindringko¨rper
handelt es sich um Vorrichtungen, die fu¨r herko¨mmliche Brinell-Eindringversuche verwen-
det werden. Als Eindringko¨rper werden Wolframcarbid-Kugeln mit einem Durchmesser von
2, 5mm eingesetzt. Mit Hilfe einer Justiervorrichtung ist es mo¨glich, den unteren Indenter
lateral zu verschieben, wodurch die Koaxialita¨t beider Indenter erreicht werden kann. Die
Probe, die direkt zwischen den Indentern positioniert wird, besitzt eine rechteckige Form
mit der Abmessung 18× 9mm, wobei die lange Seite parallel zur Walzrichtung ausgerichtet
ist. Ein Teil der Proben wird vor den Versuchen einer Wa¨rmebehandlung unterzogen, welche
schon im Abschnitt 3.1.1 beschrieben wird. Dadurch soll eine Mo¨glichkeit geschaffen werden,
die A¨nderung der Materialeigenschaften auf Grund dieser Wa¨rmebehandlung quantitativ zu
beurteilen. Die Einspannung der Probe erfolgt ausschließlich durch die Anpresskraft der
beiden Eindringko¨rper. Dazu wird die Probe per Hand zwischen den Eindringko¨rpern po-
sitioniert und der Abstand zwischen beiden Eindringko¨rpern solange verringert, bis eine
Druckkraft von ungefa¨hr 5N erreicht ist. Als Maß fu¨r die Exzentrizita¨t der Indenter wird
die Schra¨gstellung der Blechprobe angesehen. Bezu¨glich einer im Hintergrund befestigten
1Die Doppelindenterversuche und die anschließende Messung der Oberfla¨chenverschiebungen wurden von
Alexander Aman im Rahmen einer Studienarbeit an der Otto-von-Guericke-Universita¨t Magdeburg durch-
gefu¨hrt. Die Betreuung dieser Arbeit oblag Joachim H. Schneibel, Heike Ru¨he und Thorsten Hoffmann.
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Abbildung 4.1: Schematische Darstellung des Versuchsaufbaus fu¨r den Doppelindenterver-
such
Lehre wird die Position des unteren Indenters so eingestellt, dass sich die Probe in einer
horizontalen Lage befindet.
Die Versuche werden weggeregelt mit einer Geschwindigkeit von 0, 1mms−1 durchgefu¨hrt.
Als Abbruchkriterium wird eine maximale Verschiebung von 0, 4mm vorgegeben, was der
halben Blechdicke entspricht. Nach dem Erreichen der maximalen Verschiebung, folgt fu¨r
eine Dauer von 150 s eine Haltephase, bevor die Entlastungsphase beginnt. Leider zeigte
sich bei der Mehrzahl der Versuche, dass mit ansteigender Belastung die Quersteifigkeit der
Versuchsvorrichtung nicht ausreicht, um die Koaxialita¨t der Eindringko¨rper zu gewa¨hrleis-
ten. Wie in Abbildung 4.2 und 4.3 dargestellt, kann man einen deutlichen Unterschied der
Probenschra¨gstellung zu Beginn des Versuchs und unter Maximallast erkennen. Unter Ver-
nachla¨ssigung der Indenter ist die elastische Nachgiebigkeit des Versuchsaufbaus ermittelt
worden. Dabei hat sich bis zu einer Last von 4000N ein nahezu linear-elastisches Verhalten
gezeigt.
Im Anschluss an die Doppelindenterversuche werden die Messungen der Oberfla¨chendefor-
mationen mit Hilfe der Rasterkraftmikroskopie durchgefu¨hrt. Aus zeitlichen Gru¨nden werden
diese Messungen auf ein quadratisches Gebiet mit einer Kantenla¨nge von 2, 5mm begrenzt.
Dabei besitzen die Messpunkte einen Abstand von jeweils 10µm und die Auflo¨sung senkrecht
zur Blechebene betra¨gt ungefa¨hr 16nm. Mit diesen Messungen werden die relativen Ho¨hen-
unterschiede auf der Probenoberfla¨che ermittelt. Zur Bestimmung der absoluten Ho¨henun-
terschiede ist es notwendig einen Nullpunkt festzulegen, welcher der ungesto¨rten Probeno-
berfla¨che entspricht. Dazu wird der Mittelwert aller Messwerte gebildet, die innerhalb eines
Radius von 0, 3 mm um die vier Eckpunkte des Messgebiets liegen. Weil die Messpunkte
in den vier Ecken des Messgebiets den gro¨ßten Abstand zum Eindruck aufweisen ist hier
eine unverformte Probenoberfla¨che am wahrscheinlichsten. Der berechnete Mittelwert wird
anschließend als Nullpunkt angenommen.
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Abbildung 4.2: Probe vor dem Versuch in
horizontaler Lage
Abbildung 4.3: Probe bei Maximallast mit
deutlicher Schra¨gstellung
4.2.2 Darstellung und Diskussion der Ergebnisse
Wie bereits erwa¨hnt, werden fu¨r den Doppelindenterversuch die Kraft-Verschiebungskurve
und die bleibenden Oberfla¨chenverschiebungen senkrecht zur Blechebene gemessen. In Ab-
bildung 4.4 sind die Kraft-Verschiebungskurven der ungeglu¨hten und der grobkorngeglu¨hten
Proben dargestellt. Darin ist erkennbar, dass die Wa¨rmebehandlung einen deutlichen Abfall
der maximalen Eindringkraft zur Folge hat. Der Unterschied zwischen beiden Arten von Pro-
ben betra¨gt ungefa¨hr 25%. Weiterhin ist auch eine starke Streuung zwischen den Ergebnissen
fu¨r Proben gleicher Wa¨rmebehandlung sichtbar. Eine mo¨gliche Ursache fu¨r diese Streuung
ko¨nnte z. B. die sich wa¨hrend des Versuchs einstellende Exzentrizita¨t der Indenter sein. Die
Abbildung 4.4: Experimentelle Kraft-Verschiebungskurven fu¨r die geglu¨hten und un-
geglu¨hten Proben
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Entlastungskurven zeigen bis ca. 300N einen steilen, beinahe linearen Verlauf. Unterhalb
dieser Marke sind die Entlastungskurven stark nichtlinear und die Eindringtiefe reduziert
sich in diesem letzten Bereich erheblich. Die Ho¨he der elastischen Ru¨ckfederung ist mit
0, 06mm unerwartet groß. Besonders bei Beru¨cksichtigung der geringen Blechdicke liegt die
Vermutung nahe, dass die elastische Ru¨ckfederung nicht nur von der Probe beeinflusst wird.
Der Verlauf der Kraft-Verschiebungskurven des Doppelindenterversuchs entspricht weitge-
hend denen, die auch bei klassischen Brinell-Eindringversuchen gemessen werden (Field und
Swain, 1993; Fischer-Cripps, 2004).
Abbildung 4.5: Gemessene Verschiebungen senkrecht zur Blechebene in µm fu¨r eine nicht
wa¨rmebehandelte Probe (links: Oberseite, rechts: Unterseite)
Abbildung 4.6: Gemessene Verschiebungen senkrecht zur Blechebene in µm fu¨r eine grob-
korngeglu¨hte Probe (links: Oberseite, rechts: Unterseite)
54 Kapitel 4. Experimentelle und numerische Analyse des Doppelindenterversuchs
Die Oberfla¨chenverschiebungen senkrecht zur Blechebene, wie sie in Abbildung 4.5 fu¨r eine
ungeglu¨hte Probe und in Abbildung 4.6 fu¨r eine grobkorngeglu¨hte Probe dargestellt sind, zei-
gen keine Abha¨ngigkeit von der anfa¨nglichen Walztextur. Bei der ungeglu¨hten Probe kommt
es auf der Ober- und Unterseite zu a¨hnlichen Verschiebungen. Hier wo¨lbt sich sich das Ma-
terial auf beiden Seiten zwischen 18 und 24µm auf. Im Gegensatz dazu zeigt sich bei der
geglu¨hten Probe ein deutlicher Unterschied zwischen den Verschiebungen auf der Ober- und
Unterseite. Wa¨hrend sich auf der Oberseite das Material mehr als 24µm aufwo¨lbt, ist auf
der Unterseite vielmehr ein Einsinken des Materials zu erkennen. Ob sich dieses Verhalten
auf die geringe Anzahl von Ko¨rnern im Bereich des Eindrucks zuru¨ckfu¨hren la¨sst, kann hier
nicht gekla¨rt werden. Fu¨r die in Abbildung 4.5 und 4.6 dargestellten Versuche ist unter Ma-
ximallast eine nur geringe Schra¨gstellung der Probe beobachtet worden.
Im Folgenden wird ein Vergleich der mittels Zug-Druck-Pru¨fmaschine und Rasterkraftmi-
kroskop gemessenen Eindringtiefen durchgefu¨hrt. In Tabelle 4.1 sind die entsprechenden
Eindringtiefen fu¨r beide Versuche zusammengestellt. Wa¨hrend fu¨r den Versuch mit der grob-
korngeglu¨hten Probe die mittels Rasterkraftmikrokopie und Zug-Druck-Pru¨fmaschine ermit-
telten Eindringtiefen u¨bereinstimmen, wird fu¨r den Versuch mit der ungeglu¨hten Probe eine
Abweichung von 25µm festgestellt.
Tabelle 4.1: Vergleich der mittels Rasterkraftmikroskopie (RKM) und Zug-Druck-Pru¨fma-
schine gemessenen Eindringtiefen fu¨r die Versuche
Messmethode ungeglu¨hte Probe geglu¨hte Probe
in mm in mm
RKM-Oberseite 0, 165 0, 158
RKM-Unterseite 0, 163 0, 183
RKM-Gesamttiefe 0,328 0,341
Zug-Druck-Pru¨fmaschine 0,353 0,340
4.3 Berechnungsmodell des Doppelindenterversuchs
Unter der Annahme, dass das gewalzte Blech eine orthorhombische Symmetrie (siehe Abbil-
dung 3.3a und Kocks (1998)) besitzt und die beiden Indenter koaxial ausgerichtet sind, ist
es ausreichend 1/8 der Probe zu modellieren. Das Probenmodell (Abbildung 4.7) besteht aus
2868 linearen Hexaederelementen welche selektiv reduziert integriert werden (Abaqus/Be-
nutzerhandbuch, 2007). Der Indenter wird als eine starre Kugel modelliert. In der Kontakt-
zone wird das Elementnetz stark verfeinert, so dass die kleinsten Elemente eine Kantenla¨nge
von 0, 05mm besitzen. Dadurch wird eine detaillierte Berechnung der Oberfla¨chendeforma-
tionen ermo¨glicht. Die Kraft-Verschiebungskurve weist nur geringe Fluktuationen auf, da
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Abbildung 4.7: FE-Model der Probe fu¨r den Doppelindenterversuch
die Kontaktkraft zwischen Indenter und Probe kontinuierlicher u¨bertragen werden kann.
Das Kontaktverhalten wird in Normalenrichtung als harter Kontakt und in tangentialer
Richtung als Coulomb-Reibung modelliert. Als Materialmodell wird das Taylor-Modell in
Verbindung mit Verfestigungsregel I verwendet. Alle Materialparameter entsprechen denen,
die im vorhergehenden Kapitel fu¨r den DC04-Stahl ermittelt worden sind (Tabelle 3.5 und
3.7). Auf Grund der hohen Elementanzahl wird die Menge der beru¨cksichtigten Kristalli-
te pro Gauss-Punkt von 2000 auf 10 reduziert. Diese 10 Orientierungen werden fu¨r jeden
Gauss-Punkt per Zufallsgenerator aus dem Satz der 2000 Orientierungen bestimmt, mit de-
nen die Walztextur approximiert worden ist (siehe Abschnitt 3.1.2). Der starre Indenter
wird u¨ber Verschiebungsrandbedingungen gesteuert. Beim Probenmodell ist es ausreichend,
die Verschiebungen an den drei Symmetrieebenen in Richtung der jeweiligen Normalen zu
verhindern.
4.4 Vergleich von Experiment und Simulation
4.4.1 Kraft-Verschiebungskurve
Ein Vergleich der gemessenen und der berechneten Kraft-Verschiebungskurven (Abbildung
4.8) la¨sst ein deutlich steiferes Verhalten des Berechnungsmodells erkennen. Im Bereich der
Belastung werden Kra¨fte vorausgesagt, die um 25% u¨ber den gemessenen Kra¨ften liegen. Im
Bereich der Entlastung wird ausschließlich ein linearer Verlauf prognostiziert, so wie er auch
bei den Messungen im oberen Bereich der Entlastungskurve erkennbar ist. Der unterhalb
von 300N stark nichtlineare Verlauf der gemessenen Kraft-Verschiebungskurve wird durch
die Simulation nicht nachgebildet. Eine mo¨gliche Ursache fu¨r die beschriebenen Unterschiede
ko¨nnte z. B. die im Experiment beobachtete Exzentrizita¨t der Indenter darstellen, welche im
Berechnungsmodell auf Grund der Symmetrieausnutzung verhindert wird. Weiterhin konnte
die Nachgiebigkeit des Versuchsaufbaus nur unter Vernachla¨ssigung der beiden Indenter er-
mittelt werden. Falls die Indenter selbst oder auch die Verbindung zwischen ihnen und dem
restlichen Versuchsaufbau ein deutliche Nachgiebigkeit aufweisen, ko¨nnte das ein mo¨glicher
56 Kapitel 4. Experimentelle und numerische Analyse des Doppelindenterversuchs
Abbildung 4.8: Vergleich der berechneten und gemessenen Kraft-Verschiebungskurven fu¨r
das ungeglu¨hte Material
Grund fu¨r die beobachteten Unterschiede zwischen Experiment und Berechnung sein. Eine
dritte Fehlerquelle ko¨nnten die verwendeten Materialparameter darstellen. Da diese mit Hilfe
des Scherversuchs angepasst werden, besitzen sie im Fall der Doppelindenterversuche nur eine
eingeschra¨nkte Gu¨ltigkeit, weil die bei diesem Versuch erreichten plastischen Deformationen
weit u¨ber denen des Scherversuchs liegen.
4.4.2 Oberfla¨chenverschiebungen
Im Gegensatz zur Messung ist in der Simulation ein Einfluss der Textur auf die Oberfla¨chen-
verschiebungen erkennbar (Abbildung 4.9). Die Berechnungsergebnisse zeigen in Walzrich-
Abbildung 4.9: Vergleich der berechneten (links) und gemessenen (rechts) Oberfla¨chenver-
schiebungen senkrecht zur Blechebene in µm fu¨r eine ungeglu¨hte Probe
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tung eine etwas deutlichere Materialaufwo¨lbung als in die Querrichtung. Im Mittel liegen die
berechneten und die gemessenen Oberfla¨chenverschiebungen in der gleichen Gro¨ßenordnung.
Tra¨gt man die Ergebnisse aus Abbildung 4.9 entlang einer Linie auf, die parallel zur Walz-
richtung und durch den Mittelpunkt des Eindrucks verla¨uft, erha¨lt man das in Abbildung
4.10 dargestellte Diagramm. Hier ist noch einmal deutlich zu erkennen, dass die Tiefe des
bleibenden Eindrucks im Experiment geringer ist als in der Simulation. Allerdings kann auch
anhand dieser Darstellung keine Entscheidung daru¨ber getroffen werden, ob dieser Unter-
schied maßgeblich auf die elastische Ru¨ckfederung der Probe oder auf eine Nachgiebigkeit
der Indenter zuru¨ckzufu¨hren ist.
Abbildung 4.10: Vergleich der berechneten und gemessenen Oberfla¨chenverschiebungen ent-
lang einer Linie parallel zur Walzrichtung (linke Seite in den Abbildungen 4.9)
4.4.3 Untersuchung des Einflusses einer Exzentrizita¨t der Inden-
ter
In den bisherigen Untersuchungen zum Doppelindenterversuch ist eine deutliche Streuung
der experimentellen Ergebnisse untereinander und auch eine Differenz zwischen berechneter
und gemessenen Kraft-Verschiebungskurven festgestellt worden. Als eine mo¨gliche Ursache
fu¨r diese Ungenauigkeiten wird die sich wa¨hrend des Versuchs einstellende Exzentrizita¨t der
Indenter angesehen. Um den Einfluss einer solchen Exzentrizita¨t zu untersuchen, wird im
Folgenden eine Simulation des Doppelindenterversuchs mit einer nicht-koaxialen Verschie-
bung der Indenter durchgefu¨hrt. Dazu werden zwei Indenter modelliert, wobei jeder von
ihnen mit einer zusa¨tzlichen Verschiebung in die Querrichtung der Probe beaufschlagt wird.
Bei Erreichen der maximalen Eindringtiefe weisen somit beide Indenter einen Versatz von
insgesamt 0, 2mm auf (Abbildung 4.11). Auf Grund der nicht-koaxialen Verschiebung der
Indenter neigt sich die Probe um ungefa¨hr 6◦. Diese Schra¨gstellung ist mit denjenigen ver-
gleichbar, die auch experimentell zu beobachten sind. Fu¨r diesen Versuch erho¨ht sich der
Berechnungsaufwand erheblich, da nur noch eine Symmetrieebene existiert und somit die
halbe Probe berechnet werden muss. Alle weiteren Modelleigenschaften werden wie bei der
Berechnung des koaxialen Versuchs gewa¨hlt. In Abbildung 4.12 ist zu erkennen, dass sich die
Kraft-Verschiebungskurve des nicht-koaxialen Versuchs kaum an die experimentellen Kurven
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Abbildung 4.11: Berechnung des Doppelindenterversuchs fu¨r eine nicht-koaxiale Verschie-
bung der Indenter, Darstellung der plastischen Vergleichsdehnung und der sich einstellenden
Schra¨gstellung der Probe
angena¨hert hat. Die A¨nderung ist sogar so gering, dass es als unwahrscheinlich erachtet wird,
dass die Exzentrizita¨t der Indenter eine mo¨gliche Ursache fu¨r die experimentelle Streuung
darstellt. Im Gegensatz zu den Kraft-Verschiebungskurven, erweisen sich die Oberfla¨chenver-
schiebungen als a¨ußerst sensitiv gegenu¨ber einer Exzentrizita¨t der Indenter (vgl. Abbildung
4.13 und 4.9-links). Man erkennt, dass die Richtung der lateralen Verschiebung des Indenters
die Position der maximalen Aufwo¨lbung des Materials bestimmt. Dieses bezu¨glich einer be-
stimmten Richtung auftretende Maximum der Oberfla¨chenverschiebungen ist auch bei den
experimentellen Ergebnissen zu beobachten (Abbildung 4.5).
Abbildung 4.12: Vergleich der berechneten
Kraft-Verschiebungskurven fu¨r den koaxia-
len und nicht-koaxialen Versuch
Abbildung 4.13: Berechnete Oberfla¨chen-
verschiebungen fu¨r einen nicht-koaxialen
Versuch (Oberseite)
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4.5 Anpassung der Verfestigungsparameter anhand der
Kraft-Verschiebungskurve
Im Folgenden wird die Identifikation der Verfestigungsparameter von Verfestigungsregel I an-
hand der Kraft-Verschiebungskurven vorgestellt. Dabei erfolgt die Anpassung ausschließlich
fu¨r den Bereich der Belastung. Die gemessenen Entlastungskurven und Oberfla¨chendefor-
mationen ko¨nnen nicht beru¨cksichtigt werden, da diese Daten mit dem verwendeten Be-
rechnungsmodell numerisch nicht reproduzierbar sind. Die fu¨r die Identifikation notwendige
Vergleichskurve wird aus dem arithmetischen Mittel aller an den ungeglu¨hten Proben ge-
messenen Kraft-Verschiebungskurven gebildet (Abbildung 4.4). Die Simulation des Versuchs
erfolgt mit dem in Abschnitt 4.3 vorgestellten Modell. Als Startwerte fu¨r die Optimierung
werden die an den Scherversuch angepassten Verfestigungsparameter verwendet (vgl. Tabelle
3.7 und 4.2). Zur Anpassung wird wie in Abschnitt 3.3 die MinPack-Software verwendet. Als
Fehlervektor werden die Differenzen von gemessener und berechneter Eindringkraft an 101
a¨quidistanten Stu¨tzstellen u¨bergeben.
Die anhand des monotonen Scherversuchs und des Doppelindenterversuchs identifizierten
Verfestigungsparameter (Tabelle 4.2) unterscheiden sich deutlich voneinander. Obwohl eine
sehr gute U¨bereinstimmung zwischen der gemessenen und der berechneten Kraft-Verschieb-
ungskurve erzielt werden konnte (Abbildung 4.14), zeigt die Auswertung der Korrelations-
matrix (Tabelle 4.3), dass Probleme bei der eindeutigen Bestimmung der Verfestigungspa-
rameter bestehen. Es ist erkennbar, dass die Verfestigungsparameter τks und θ∞ vollsta¨ndig
miteinander korrelieren. Weiterhin ist es nicht auszuschließen, dass die Bestimmung der
anfa¨nglichen kritischen Schubspannung problematisch ist, da die Kraft-Verschiebungskurve
keinen ausgepra¨gten U¨bergang zwischen dem elastischen und plastischen Materialverhalten
erkennen la¨sst. Zur weiteren U¨berpru¨fung werden die in Abschnitt 3.1.4 vorgestellten Zug-
versuche unter Verwendung der an den Doppelindenterversuch angepassten Verfestigungs-
parameter erneut simuliert. In Abbildung 4.15 werden die experimentelle und die berechnete
Spannungs-Dehnungskurve beispielhaft fu¨r den Versuch in Walzrichtung miteinander vergli-
Tabelle 4.2: Startwerte und angepasste
Verfestigungsparameter der ersten Verfesti-
gungsregel; τk0, τks, θ0, θ∞ in MPa; Ziel-
funktionswert Ψ; Anzahl der Iterationen n
Start Optimum
τk0 57, 7 35, 7
τks 115 191
θ0 801 265
θ∞ 42, 4 1, 07
Ψ 3, 4 · 106 1, 5 · 103
n - 12
Tabelle 4.3: Korrelationsmatrix fu¨r die An-
passung an die Kraft-Verschiebungskurve
des Doppelindenterversuchs
τk0 τks θ0 θ∞
τk0 1.00 −0.03 −0.82 0.06
τks 1.00 0.13 −1.00
θ0 1.00 −0.20
θ∞ 1.00
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Abbildung 4.14: Ergebnis der Anpassung
an die gemittelte Kraft-Verschiebungskurve
der ungeglu¨hten Proben im Bereich der Be-
lastung
Abbildung 4.15: Prognose der Spannungs-
Dehnungskurve des Zugversuchs in Walz-
richtung im Vergleich zur experimentell be-
stimmten Kurve
chen. Dabei zeigt sich eine deutliche Diskrepanz zwischen beiden Kurven. Auf Grund der
beschriebenen Ergebnisse wird die Identifikation der vier Verfestigungsparameter von Ver-
festigungsregel I ausschließlich an die Belastungskurve des Doppelindenterversuchs als nicht
mo¨glich eingescha¨tzt.
4.6 Abschließende Diskussion
Es konnte gezeigt werden, dass die großen Unterschiede zwischen den gemessenen und den
berechneten Kraft-Verschiebungskurven (Abbildung 4.8) keine Folge der Exzentrizita¨t der
Indenter sind. Als mo¨gliche Ursachen fu¨r diese Unterschiede werden z. B. die Nachgiebigkeit
der Indenter oder deren Verbindung mit der Pru¨fmaschine angenommen. Dies wa¨re ebenfalls
eine Erkla¨rung fu¨r die geringe Tiefe des bleibenden Eindrucks (Abbildung 4.10). Dass die
Differenz zwischen maximaler Eindringtiefe und Tiefe des bleibenden Eindrucks einzig aus
der elastischen Ru¨ckfederung der Probe resultiert, wird wegen der geringen Blechdicke als
unwahrscheinlich angesehen.
Im Gegensatz zur Kraft-Verschiebungskurve werden die Oberfla¨chenverschiebungen sehr
stark von der Exzentrizita¨t der Indenter beeinflusst (vgl. Abbildung 4.9-links und 4.13).
Die Simulation des Doppelindenterversuchs mit nicht-koaxialen Indentern ist zwar prinzipi-
ell mo¨glich, erho¨ht allerdings die Berechnungsdauer um das Vierfache. Darum sollte vielmehr
eine Erho¨hung der Pra¨zession des Versuchsaufbaus angestrebt werden. Um fu¨r eine Identifi-
kation verwendbare Oberfla¨chenverschiebungen zu erhalten, mu¨sste die laterale Abweichung
der Indenter wa¨hrend des Versuchs deutlich unter 50µm liegen.
Auf Grund der bestehenden Unterschiede zwischen den experimentellen und berechneten
Entlastungskurven sowie den Oberfla¨chenverschiebungen, wurde im vorangegangenen Ab-
schnitt eine Anpassung der Verfestigungsparameter ausschließlich auf der Grundlage der Be-
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lastungskurve des Doppelindenterversuchs vorgenommen. Dabei hat sich allerdings gezeigt,
dass eine Identifikation nur auf der Grundlage dieser Daten keine verla¨sslichen Ergebnisse
liefert.
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5.1 Einleitende Diskussion
Experimentelle Daten, die bei Versuchen an einkristallinen Materialien gemessen werden,
eignen sich sehr gut fu¨r einen direkten Vergleich mit Berechnungsergebnissen kristallplasti-
scher Modelle, weil keine Homogenisierung beno¨tigt wird. Dies ko¨nnte zu einer verbesserten
Identifikation und Validierung dieser Modelle fu¨hren, da sowohl Effekte als auch Fehler viel
besser bestimmten Modelleigenschaften zugeordnet werden ko¨nnen. Ein experimentell sehr
verla¨sslicher Versuch ist der Eindringversuch im Mikro- bzw. Nanometerbereich, der die Un-
tersuchung monolithischer Einkristalle aber auch einzelner Ko¨rner im Polykristall ermo¨glicht.
In verschiedenen Arbeiten ist bereits gezeigt worden, dass fu¨r diesen Versuch neben der
klassischen Kraft-Verschiebungskurve zusa¨tzlich noch zwei verschiedene Deformationsfelder
gemessen werden ko¨nnen. Das erste Deformationsfeld umfasst die Verschiebungen an der
Oberfla¨che des Kristalls, die in unmittelbarer Na¨he des Eindrucks beobachtet werden und
stark von der Kristallorientierung abha¨ngen (Stelmashenko et al., 1993). Bei dem zweiten
Deformationsfeld handelt es sich um die Rotationen des Kristallgitters, die direkt unterhalb
des Eindrucks in Folge der plastischen Deformation entstehen.
Im Folgenden werden mehrere Arbeiten diskutiert, bei denen Eindringversuche im Mikro-
bzw. Nanometerbereich durchgefu¨hrt und die gemessenen Daten mit Berechnungsdaten kris-
tallplastischer Materialmodelle verglichen werden. Eindringversuche mit einem konischen In-
denter an drei unterschiedlich orientierten Kupfer-Einkristallen mit Eindringtiefen zwischen 9
und 18µm werden von Wang et al. (2004) untersucht. In allen drei Fa¨llen zeigt sich eine gute
qualitative U¨bereinstimmung der gemessenen und berechneten Oberfla¨chenverschiebungen.
Weiterhin prognostiziert die Berechnung ein stark heterogenes Feld von Gitterrotationen, was
jedoch auf Grund fehlender experimenteller Vergleichsdaten nicht verifiziert werden konnte.
In Liu et al. (2005, 2008) werden ebenfalls Eindringversuche an einem Kupfer-Einkristall
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durchgefu¨hrt. Als Eindringko¨rper wird eine Kugel mit einem Radius von 3, 4µm verwendet.
Die Eindringtiefe betra¨gt 0, 3µm. Durch eine Anpassung der Verfestigungsparameter konnte
eine gute U¨bereinstimmung der experimentellen und numerischen Kraft-Verschiebungskurven
erreicht werden. Eine Validierung der Verfestigungsparameter erfolgte anschließend durch
weitere Eindringversuche, bei denen ein Indenter mit einem Radius von 10µm verwendet
und eine Eindringtiefe von 0, 7µm erreicht wird. Weiterhin konnte gezeigt werden, dass ei-
ne Erho¨hung des Reibungskoeffizienten zu einer Verringerung der Materialaufwo¨lbung auf
der Oberfla¨che des Kristalls fu¨hrt. Anhand mehrerer Testrechnungen konnte der Reibungs-
koeffizient so eingestellt werden, dass die berechneten und die gemessenen Oberfla¨chenver-
schiebungen eine gute U¨bereinstimmung zeigen. Die Kraft-Verschiebungskurve bleibt von
der Variation des Reibungskoeffizienten weitestgehend unbeeinflusst.
Ein Vergleich der Rotationen des Kristallgitters wird von Zaafarani et al. (2006, 2008) pra¨sen-
tiert. Hier sind qualitative U¨bereinstimmungen zwischen den experimentell und numerisch
bestimmten Rotationen zu erkennen. Die Messung der Gitterrotationen im Material unter-
halb des Eindrucks wird mit Hilfe der EBSD-Technik (engl. electron backscattered diffracti-
on) realisiert. Da die EBSD-Technik nur die Vermessung von Oberfla¨chen erlaubt, ist es im
Vorfeld notwendig, einen Teil des Probenmaterials mit einem fokussierten Ionenstrahl ab-
zutragen bis die zu untersuchende Querschnittsfla¨che frei zuga¨nglich ist. Das Abtragen des
Materials wird hier als eine Hauptursache fu¨r die stark verzerrten experimentellen Ergebnisse
angesehen (Zaafarani et al., 2008). Bei dem untersuchten Material handelt es sich wieder um
einen Kupfer-Einkristall. Die Eindru¨cke besitzen anna¨hernd eine Halbkugelform mit einem
Radius von ca. 1µm. Zur Berechnung werden zwei verschiedene kristallplastische Modelle
verwendet, wobei das erste ein empirisches Standardmodell (Kalidindi et al., 1992) ist. Beim
zweiten und etwas komplexeren Modell werden viel sta¨rker versetzungstheoretische Aspekte
beru¨cksichtigt. Zur Anpassung der Verfestigungsparameter wird ein Kompressionsversuch
an einem Kupfer-Einkristall durchgefu¨hrt. Ein Vergleich der gemessenen und berechneten
Kraft-Verschiebungskurven des Eindringversuchs wird fu¨r keines der beiden Modelle ange-
geben. Es wird deutlich, dass beide Modelle die Ho¨he der Gitterrotationen u¨berscha¨tzen
und das das komplexere Modell ein heterogeneres Rotationsfeld prognostiziert. Welches der
beiden Modelle jedoch eine bessere Prognose der Gitterrotationen zula¨sst, kann auf Grund
der stark verzerrten experimentellen Ergebnisse nicht eindeutig gekla¨rt werden.
Von weiteren Untersuchungen an Kupfer wird in Casals et al. (2007) und Alcala´ et al.
(2008) berichtet. Hier werden experimentelle Daten verwendet die von Eindringversuchen
an einzelnen Ko¨rnern eines Polykristalls stammen. Als Eindringko¨rper werden Vickers- und
Berkovich-Indenter verwendet. Der Fokus der Untersuchungen wird hier auf den Einfluss
des Verfestigungsverhaltens auf die Oberfla¨chendeformationen gelegt. Es kann gezeigt wer-
den, dass die Auspra¨gung der Oberfla¨chendeformationen stark von der Wahl der Verfes-
tigungsregel und den darin enthaltenen Parametern abha¨ngt. Eine gute U¨bereinstimmung
zwischen den gemessenen und berechneten Oberfla¨chendeformationen ist auch in Zambal-
di et al. (2007) dokumentiert. Hier wird ein Brinell-Eindringversuch in eine Nickelbasis-
Superlegierung mit einer kfz-Gitterstruktur simuliert. Als Materialmodell wird Standard-
Kristallplastizita¨t verwendet, worin zwischen Selbst- und Fremdverfestigung unterschieden
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wird. Die Kraft-Verschiebungskurve des Eindringversuchs wird vom Berechnungsmodell leicht
unterscha¨tzt, wobei die Anpassung der Verfestigungsparameter unter Verwendung eines
Kompressionsversuchs des gleichen Materials erfolgte.
In Britton et al. (2010) werden Berkovich-Eindringversuche an einzelnen Ko¨rnern eines α-Ti
Polykristalls beschrieben, welche eine hexagonale Gitterstruktur aufweisen. Die Eindring-
tiefe betra¨gt ca. 1µm. Als experimentelle Daten werden die Kraft-Verschiebungskurve, die
Oberfla¨chenverschiebungen und die Gitterrotationen auf der Oberfla¨che der Probe gemes-
sen. Die im Materialmodell verwendeten Ansa¨tze fu¨r die Scherrate und die Verfestigung
sind durch die Versetzungstheorie motiviert. Die anfa¨nglichen Versetzungsdichten werden
frei gewa¨hlt und die kritische Schmid-Spannung wird so angepasst, dass die berechneten
Kraft-Verschiebungskurven in guter U¨bereinstimmung mit den gemessenen Kurven sind.
Fu¨r die Oberfla¨chenverschiebungen liefert das Modell u¨berzeugende Werte. Wie schon in
vorhergehenden Untersuchungen werden auch hier die Gitterrotationen von der Berechnung
prinzipiell u¨berscha¨tzt.
Die hier erwa¨hnten Arbeiten zeigen eine Reihe von vielversprechenden Ansa¨tzen zur Model-
lierung von mikroskopischen Eindringversuchen in einkristalline Materialien. Besonders bei
der Vorhersage der Oberfla¨chendeformationen konnten bisher gute U¨bereinstimmungen mit
experimentellen Daten gewonnen werden. Die bei den Gitterrotationen erreichten U¨berein-
stimmungen ko¨nnen hingegen nur als unbefriedigend angesehen werden, was auf die unzu-
reichende Qualita¨t der experimentellen Ergebnisse zuru¨ckzufu¨hren ist.
In diesem Kapitel werden mikroskopische Eindringversuche in einzelne Ko¨rner des Tief-
ziehstahls DC04 und deren Simulation unter Verwendung eines kristallplastischen Modells
beschrieben. Der Vergleich von Experiment und Berechnung erfolgt anschließend anhand der
Kraft-Verschiebungskurven und der Felder der Gitterrotationen unterhalb des Eindrucks. Ei-
ne Abgrenzung zu den vorher zitierten Arbeiten kann anhand mehrerer Punkte verdeutlicht
werden. Erstens wird zur Messung der Gitterrotationen die Ro¨ntgenstrahlmikroskopie ein-
gesetzt, wodurch, im Vergleich zur EBSD-Technik, pra¨zisere experimentelle Daten ermittelt
werden. Dies ermo¨glicht eine solidere Beurteilung des Berechnungsmodells. Zweitens weist
das Material eine krz-Gitterstruktur auf. Da die Gleitmechanismen in krz-Gittern deutlich
komplexer als in kfz-Gittern sind (siehe Abschnitt 2.4.1), stellt ein Vergleich auf der Mikro-
ebene eine besondere Herausforderung dar. Als dritter Punkt sei erwa¨hnt, dass die Anpas-
sung der Verfestigungsparameter anhand polykristalliner Scherversuche erfolgt. Somit kann
gepru¨ft werden, ob die auf unterschiedlichen Gro¨ßenskalen identifizierten Parameter mitein-
ander vergleichbar sind. Viertens wird eine umfassende Parameterstudie durchgefu¨hrt, die
aufzeigen soll, gegenu¨ber welchen Parametern die Gitterrotationen besonders sensitiv sind
und wie viel Spielraum fu¨r Anpassungen in dem verwendeten Modell vorhanden ist.
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5.2 Experimentelle Untersuchungen
5.2.1 Beschreibung der Eindringversuche
Ziel der mikroskopischen Eindringversuche1 ist es, das einkristalline Materialverhalten des
DC04-Stahls zu untersuchen. Demzufolge sollte der Eindruck innerhalb eines einzelnen Korns
liegen und einen hinreichenden Abstand zu dessen Korngrenzen aufweisen. Diese Bedingun-
gen ko¨nnen allerdings nicht mit dem im Ausgangszustand vorliegendem Material eingehalten
werden, da die Gro¨ße des Brinell-Indenters mit einem Radius von 100µm festgelegt ist. Die
durchschnittliche Korngro¨ße betra¨gt jedoch nur ungefa¨hr 16µm. Aus diesem Grund wer-
den die Versuche an dem grobkorngeglu¨hten Material (siehe Abschnitt 3.1.1) durchgefu¨hrt,
welches Ko¨rner entha¨lt, die eine Gro¨ße von bis zu 100µm haben. Der kugelfo¨rmige Ein-
dringko¨rper besteht aus Saphir und wird durch Vorgabe einer Kraft P in das Material
gedru¨ckt. Die Versuche werden in zwei Versuchsreihen unterteilt und unterscheiden sich
bezu¨glich des vorgegebenen Belastungspfads. Wa¨hrend bei der ersten Versuchsreihe die Kraft
eine konstante Steigerung von P˙ = 1mNs−1 erfa¨hrt, wird bei der zweiten Versuchsreihe die
Methode der kontinuierlichen Steifigkeit P˙P−1 = 0.05 s−1 angewendet. Beide Versuchsreihen
werden bei Raumtemperatur und bis zu einer maximalen Kraft von 500mN durchgefu¨hrt.
Die Messung der Gitterrotationen erfolgt beispielhaft an zwei geeigneten Versuchen, die aus
jeweils einer der unterschiedlichen Versuchsreihen stammen. Die sich fu¨r diese beiden Versu-
che ergebenden Eindringtiefen sind in Abbildung 5.1 u¨ber der Versuchszeit aufgetragen. Es
ist zu erkennen, dass sich fu¨r den ersten Versuch eine fast konstante Eindringgeschwindig-
keit einstellt. Dagegen kommt es bei dem zweiten Versuch zu einer starken Beschleunigung
des Eindringko¨rpers. Die Kraft-Verschiebungskurven der beiden Versuche sind in Abbildung
Abbildung 5.1: Gemessene Eindringtiefen in
Abha¨ngigkeit der Versuchszeit
Abbildung 5.2: Gemessene Kraft-Verschieb-
ungskurven beider Versuche
1Diese Versuche wurden von Hongbin Bei und S. Shim am Oak Ridge National Laboratory in den USA
durchgefu¨hrt.
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5.2 dargestellt. Der erste Versuch zeigt bei der Be- und Entlastung ein geringfu¨gig steiferes
Materialverhalten als der zweite Versuch. Die Ursache dafu¨r wird in den unterschiedlichen
Orientierungen der indentierten Ko¨rner (Tabelle 5.1) gesehen. Bei dem zweiten Versuch zeigt
sich ein deutliches Kriechverhalten nach dem Erreichen der Maximalkraft. Da im ersten Ver-
such sofort nach Erreichen der Maximalkraft mit der Entlastung begonnen wird, ist bei
diesem Versuch kein Kriechverhalten erkennbar.
5.2.2 Messung der Gitterrotationen
Die Vera¨nderung der Kristallgitterorientierung im plastisch deformierten Material unterhalb
des Eindrucks wird mit Hilfe der Ro¨ntgenstrahlmikroskopie gemessen2. Das in Abbildung 5.3
dargestellte Schema und die folgenden Erla¨uterungen sollen einen U¨berblick u¨ber die Funk-
tionsweise dieser Messtechnik geben. Ausgehend von einer Ro¨ntgenquelle durchdringt ein ge-
Abbildung 5.3: Schema der Orientierungsmessung mittels Ro¨ntgenstrahlmikroskopie (Yang
et al., 2003)
richteter polychromatischer Ro¨ntgenstrahl mit einem Durchmesser von ca. 0.5µm punktuell
das zu untersuchende Material. Derjenige Teil der Strahlung, der von verschiedenen Gitter-
ebenen reflektiert wird und das Material wieder verla¨sst, wird von einem Fla¨chendetektor
registriert. Fu¨r jede Position, die der fokussierte Ro¨ntgenstrahl bei einer Messung einnimmt,
wird ein du¨nner Platindraht schrittweise durch das Strahlungsfeld der Reflektionen gefu¨hrt.
Weil dieser Draht von der Strahlung nicht durchdrungen werden kann, registriert der De-
tektor fu¨r jede neue Position des Drahts unterschiedliche Reflektionen. Durch Subtraktion
von zwei aufeinanderfolgenden Messungen kann anschließend ermittelt werden, welche Re-
2Diese Versuche wurden von Jon Z. Tischler und Ben C. Larson am Oak Ridge National Laboratory in
den USA durchgefu¨hrt.
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flektionen verhindert worden sind. Anhand der Positionen des Drahtes und der Positionen
der verhinderten Reflexe auf dem Detektor ist es mo¨glich, die Richtungen der reflektierten
Strahlen zu berechnen. Anschließend kann durch die Bestimmung der Schnittpunkte mit
dem einfallenden Strahl, der Ursprung jeder Reflektion innerhalb des Materials ermittelt
werden. Damit erha¨lt man die tiefenaufgelo¨ste Orientierungsinformation des Kristallgitters.
Eine detaillierte Beschreibung dieser Methode ist in Yang et al. (2004a,b) und Larson et al.
(2008) zu finden. Bei diesen Messungen werden Tiefen von bis zu 40µm unterhalb der Kor-
noberfla¨che erreicht. Mit einem ra¨umlichen Abstand von 0, 7µm der Messpunkte und einer
Winkelgenauigkeit von ca. 0.01◦ ist die Qualita¨t dieser Messergebnisse als sehr hoch ein-
zuscha¨tzen.
5.2.3 Auswertung der Gitterrotationen
Aus den vom Detektor aufgezeichneten von-Laue-Aufnahmen werden die reziproken Gitter-
basen {a∗; b∗; c∗} ermittelt. Durch Normierung
g1 =
a∗
|a∗| , g2 =
b∗
|b∗| , g3 =
c∗
|c∗| (5.1)
erha¨lt man die Orthonormalbasis gi des Kristallgitters fu¨r den jeweiligen Messpunkt. Um die
Orientierung dieser Gitterbasis bezu¨glich einer orthonormalen Probenbasis ei zu beschreiben,
wird der orthogonale Tensor
Q = gi ⊗ ei (5.2)
eingefu¨hrt. Dessen Komponentenmatrix
Qlk = el ·Q · ek = el · gk =
 g11 g12 g13g21 g22 g23
g31 g
3
2 g
3
3
 = [ g1 ; g2 ; g3 ] (5.3)
kann bezu¨glich der Probenbasis direkt durch spaltenweises Einsetzen der Basisvektoren gi
erzeugt werden.
Die Umrechnung des orthogonalen Tensors in einen Drehwinkel θ und eine normierte Dreh-
achse n = niei kann mit Hilfe der Euler-Rodriguez-Formel erfolgen. Eine eindeutige Metho-
de fu¨r diese Umrechnung ist z. B. in Brannon (2002) angegeben. Daraus ergibt sich fu¨r den
Drehwinkel
sin(θ) =
√
1−
(
(Q11 +Q22 +Q33)− 1
2
)2
(5.4)
und fu¨r die Komponenten der Drehachse
n1 =
1
2 sin(θ)
(Q32 −Q23) ,
n2 =
1
2 sin(θ)
(Q13 −Q31) , (5.5)
n3 =
1
2 sin(θ)
(Q21 −Q12) .
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Weiterhin erfordert die Auswertung der Messergebnisse die Beru¨cksichtigung der 24 Sym-
metrierotationen des kubischen Gitters. Eine Auflistung der 24 Komponentenmatrizen ist z.
B. in Hansen et al. (1978) zu finden3. An jedem Messpunkt wird jeweils diejenige Symme-
trierotation angewendet, fu¨r die sich der kleinste Winkel θ ergibt.
Die Ausgangsorientierung Q0 des jeweils indentierten Korns wird an einem Messpunkt be-
stimmt, der tief im Inneren des Korns und somit außerhalb des plastisch deformierten Be-
reichs liegt. Die Ausgangsorientierungen sind in Form von Miller-Indizes in Tabelle 5.1 auf-
gelistet.
Tabelle 5.1: Ausgangsorientierungen der indentierten Ko¨rner mit Bezug auf das Probenko-
ordinatensystem (Abbildung 5.3) in Form von Miller-Indizes
Versuch 1 Versuch 2
Achse im Proben- kristallographische kristallographische
koordinatensystem Richtung (hkl) Richtung (hkl)
X (−6.29, 1.00, 6.41) ( 3.71,−1.00, 2.86)
Y ( 1.00,−5.14, 1.78) (−1.00, 3.49, 2.52)
Z ( 1.97, 1.00, 1.78) (−1.05,−1.02, 1.00)
Die auf Grund der plastischen Deformation resultierende Orientierungsa¨nderung ∆Qi an
jedem Messpunkt i wird u¨ber die Beziehung
∆Qi = Q0
TQi (5.6)
berechnet. Der aus dieser Orientierungsa¨nderung resultierende Drehwinkel θG(∆Qi), ist ein
Maß der ra¨umlichen Gesamtrotation des Kristalls an dem jeweiligen Messpunkt. Mittels
einfacher Vektorzerlegung (Linearkombination) kann diese Gesamtrotation in die drei Anteile
θX = θG n1 , θY = θG n2 und θZ = θG n3 (5.7)
bezu¨glich der drei Achsen des Probenkoordinatensystems (Abbildung 5.3) zerlegt werden.
Die Messung der Gitterrotationen wird fu¨r beide Versuche entlang einer geraden Linie durch-
gefu¨hrt. Diese Linie ist so gewa¨hlt, dass sie parallel zur Y-Achse des Probenkoordinatensys-
tems liegt und durch den Mittelpunkt des Eindrucks geht. Aus diesen Messungen ergeben
sich ebene Felder der Gitterrotationen, die senkrecht zur Probenoberfla¨che orientiert sind.
In Abbildung 5.4 sind die Gesamtrotationen und die Rotationen um die einzelnen Achsen des
Probenkoordinatensystems in Form von Kontourdiagrammen dargestellt. Es ist erkennbar,
dass die gro¨ßten Gesamtrotationen (Abbildung 5.4 a und e) von ungefa¨hr 3◦ direkt unterhalb
des Eindrucks erreicht werden. In einer Tiefe von 40µm unterhalb der Kornoberfla¨che, was
3Bei dem angegebenen Zitat ist zu beachten, dass die erwa¨hnte U¨bersicht Druckfehler fu¨r die Symmetrie-
elemente 8, 11 und 21 entha¨lt.
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ungefa¨hr dem 30-fachen der Eindringtiefe entspricht, ist nur noch eine leichte Rotation des
Kristallgitters zu beobachten.
In besonderem Maße sind die Rotationen um die X-Achse (Abbildung 5.4 b und f) ausge-
pra¨gt, wa¨hrend die Anteile um die beiden anderen Achsen (Abbildung 5.4 c, d, g und h)
eher gering ausfallen. Besonders deutlich ist dies am Beispiel des zweiten Versuchs zu sehen.
Fu¨r die Rotationen um die X-Achse bilden sich maßgeblich zwei Gebiete mit einem unter-
schiedlichen Drehsinn aus. Bei Zaafarani et al. (2006), wo gro¨ßere plastische Deformationen
erreicht wurden, konnten 6 solcher Gebiete mit wechselndem Drehsinn beobachtet werden.
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a) Versuch 1 - Gesamtrotation
b) Versuch 1 - Rotation um die X-Achse
c) Versuch 1 - Rotation um die Y-Achse
d) Versuch 1 - Rotation um die Z-Achse
e) Versuch 2 - Gesamtrotation
f) Versuch 2 - Rotation um die X-Achse
g) Versuch 2 - Rotation um die Y-Achse
h) Versuch 2 - Rotation um die Z-Achse
Abbildung 5.4: Darstellung der mittels Ro¨ntgenstrahlmikroskopie gemessenen Gitterrotatio-
nen fu¨r Versuch 1 (a,b,c,d) und 2 (e,f,g,h); (Darstellung ab einer Tiefe von Z = −2µm,
deshalb ist der Eindruck nicht sichtbar)
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5.3 Berechnungsmodell des Eindringversuchs
5.3.1 Modellierung der Probe
Das FE-Modell, welches zur Simulation der mikroskopischen Eindringversuche verwendet
wird, besteht aus zwei Teilen. Diese repra¨sentieren zum Einen die Probe und das Korn und
zum Anderen den Eindringko¨rper. Die an das indentierte Korn angrenzenden Ko¨rner werden
nicht modelliert. Somit wird deren Einfluss in der Simulation vernachla¨ssigt. Da sich bei den
Experimenten gezeigt hat, dass sich auf Grund der geringen Eindringtiefe ein Großteil der
plastischen Deformation auf ein Gebiet innerhalb des indentierten Korns beschra¨nkt (Ab-
bildung 5.4), ist dieses Vorgehen gerechtfertigt. Demzufolge wird jedem Gauss-Punkt die in
Tabelle 5.1 aufgelistete Ausgangsorientierung des jeweiligen Versuchs zugewiesen. Das Pro-
benmodell besitzt eine quadratische Grundfla¨che mit einer Kantenla¨nge von 160µm und eine
Ho¨he von 80µm (Abbildung 5.5). Eine Reduzierung der Modellgro¨ße durch Ausnutzung von
Abbildung 5.5: FE-Modell der Probe mit Abmessungen und Probenkoordinatensystem
Symmetrien ist auf Grund des anisotropen Materialverhaltens und der beliebigen Kristallori-
entierung des indentierten Korns nicht mo¨glich. Fu¨r Bereiche in der Na¨he der Kontaktzone
von Indenter und Probe ist das Elementnetz stark verfeinert (Abbildungen 5.5 und 5.6).
Dabei haben die kleinsten Elemente eine Elementkantenla¨nge von 1µm, was ungefa¨hr der
ra¨umlichen Auflo¨sung der experimentell ermittelten Gitterrotationen entspricht. Insgesamt
beinhaltet das Probennetz 20580 Hexaeder-Elemente mit linearen Ansatzfunktionen. Diese
Elemente werden teilweise reduziert integriert. Dies bedeutet, dass die Berechnung der Vo-
lumena¨nderung nicht an jedem der 8 Gauss-Punkte erfolgt, sondern durch die Berechnung
einer u¨ber das gesamte Element gemittelten Volumena¨nderung ersetzt wird. In der Litera-
tur wird diese Methode als selectivly reduced-integration (Abaqus/Benutzerhandbuch, 2007)
oder auch b-bar-method (Hughes, 1980) bezeichnet. Effekte wie die Blockierung der Volu-
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mendehnung (volumetric locking) werden dadurch verhindert, weshalb sich diese Elemente
sehr gut fu¨r die Verwendung von nahezu inkompressiblen Materialmodellen, wie dem hier
eingesetzten elastisch-viskoplastischen Modell, eignen. Als Randbedingungen werden auf der
Bodenfla¨che der Probe die Verschiebungen in alle 3 Richtungen zu null gesetzt. Fu¨r die Sei-
tenfla¨chen und die Oberfla¨che der Probe wird fu¨r diejenigen Bereiche, die keinen Kontakt
zum Indenter haben, Spannungsfreiheit vorausgesetzt.
5.3.2 Modellierung des Eindringko¨rpers
Obwohl der Brinell-Indenter aus Saphir besteht, wird er in einer ersten Na¨herung als starre
Kugel modelliert. Bedingt durch diese Modellierung kann der Eindringko¨rper nur u¨ber Ver-
schiebungsrandbedingungen gesteuert werden. Aus diesem Grund werden in den Simulatio-
nen der beiden Versuche die experimentell aufgezeichneten Verschiebungsdaten (Abbildung
5.1) vorgegeben. Das Modell des Indenters ist in Abbildung 5.6 schematisch dargestellt. Die
Position zu Beginn der Simulation ist so gewa¨hlt, dass der Indenter die Probe im Ursprung
des Probenkoordinatensystems beru¨hrt. Die Eindringrichtung ist die negative Z-Richtung.
Alle weiteren Verschiebungen und Rotationen des Eindringko¨rpers werden verhindert.
Abbildung 5.6: Querschnitt des FE-Modells bei X=0 mit schematischer Darstellung des
Eindringko¨rpers
5.3.3 Kontaktmodellierung
Zur Modellierung der Kontakteigenschaften zwischen Indenter und Probe werden die in
Abaqus vorimplementierten Modelle genutzt. Die Beschreibung des Kontakts in Normalen-
richtung wird mit dem
”
Hard Contact“ -Modell umgesetzt. Bei diesem Modell ist die ge-
genseitige Durchdringung der Kontaktfla¨chen nicht zugelassen und es ko¨nnen ausschließlich
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Druckspannungen zwischen den Kontaktfla¨chen u¨bertragen werden. Die numerische Umset-
zung des
”
Hard Contact“ Modells erfolgt durch die Anwendung von Lagrangeschen Multi-
plikatoren (Abaqus/Benutzerhandbuch, 2007).
Zur Beschreibung des Kontaktverhaltens in tangentialer Richtung wird das einfache Cou-
lombsche Reibungsgesetz verwendet. Bei diesem Modell wird eine kritische Schubspannung
aus dem Produkt von Reibungskoeffizient und Kontaktdruck berechnet. U¨berschreitet die
Schubspannung zwischen beiden Kontaktfla¨chen diese kritische Schubspannung, kommt es
zum Abgleiten der beiden Kontaktfla¨chen bis die Schubspannung wieder unter den kritischen
Wert abfa¨llt. Anders als bei dem
”
Hard Contact“ Modell, wird diese Methode mit Hilfe ei-
nes Penalty-Verfahrens realisiert (Abaqus/Benutzerhandbuch, 2007). Auf Grund fehlender
experimenteller Daten wird der Reibungskoeffizient standardma¨ßig mit 0, 1 angenommen.
5.4 Validierung des makroskopisch identifizierten Ma-
terialmodells
In diesem Abschnitt wird analysiert, inwieweit das mit Hilfe von polykristallinen Versu-
chen angepasste Materialmodell (Materialparameter in den Tabellen 3.5 und 3.7) in der
Lage ist, das Materialverhalten auf der einkristallinen Kornebene wiederzugeben. Diese
Einscha¨tzung erfolgt anhand eines Vergleichs von gemessenen und berechneten Daten fu¨r
die beiden mikroskopischen Eindringversuche. Im Einzelnen handelt es sich um die Kraft-
Verschiebungskurven und die zwei-dimensionalen Felder der Gitterrotationen.
5.4.1 Vergleich der Kraft-Verschiebungskurven
Der Vergleich von gemessenen und berechneten Kraft-Verschiebungskurven (Abbildungen
5.7 und 5.8) zeigt fu¨r beide Versuche eine gute U¨bereinstimmung. Besonders fu¨r den Bereich
der Belastung werden die gemessenen Kra¨fte durch die Berechnung nur leicht u¨berscha¨tzt.
Gro¨ßere Abweichungen sind hingegen im Bereich der Entlastung zu erkennen. Hier sagt die
Berechnung ein wesentlich steiferes Materialverhalten voraus. Trotz dieser insgesamt guten
U¨bereinstimmung der Kraft-Verschiebungskurven gibt es einige Unsicherheiten, die einer
weiterfu¨hrenden Diskussion bedu¨rfen. Diese Unsicherheiten lassen sich zu den folgenden drei
Fragestellungen zusammenfassen:
• Die mittels polykristallinem Scherversuch identifizierten Verfestigungsparameter ha¨ngen
stark von der bei der Identifikation verwendeten Homogenisierungsmethode ab. Wel-
chen Einfluss ha¨tte eine A¨nderung der Homogenisierungsmethode auf die berechneten
Kraft-Verschiebungskurven?
• Die Identifikation erfolgt anhand von Versuchsdaten, die an Proben des nicht wa¨rme-
behandelten Materials ermittelt werden. Der Eindringversuch wird hingegen am grob-
korngeglu¨hten Material durchgefu¨hrt. In wie weit hat diese Wa¨rmebehandlung das
Verfestigungsverhalten des Materials beeinflusst?
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• Ist bei dem U¨bergang von der polykristallinen zur einkristallinen Ebene ein Gro¨ßenef-
fekt zu erwarten und welchen Einfluss ha¨tte ein solcher Effekt auf die Ergebnisse?
Abbildung 5.7: Vergleich der expe-
rimentellen und berechneten Kraft-
Verschiebungskurve fu¨r Versuch 1
Abbildung 5.8: Vergleich der expe-
rimentellen und berechneten Kraft-
Verschiebungskurve fu¨r Versuch 2
Die fu¨r die Identifikation verwendete Taylor-Homogenisierung schra¨nkt die Deformations-
mo¨glichkeiten des Materials betra¨chtlich ein und prognostiziert demzufolge ein steiferes Ma-
terialverhalten als es z. B. mit einer RVE-Homogenisierung der Fall wa¨re. Somit wu¨rde
die Verwendung der RVE-Homogenisierung bei der Identifikation gro¨ßere als die bisher
ermittelten Verfestigungsparameter zur Folge haben. Unter der Annahme, dass die RVE-
Homogenisierung realita¨tsna¨here Ergebnisse liefert, sind die hier verwendeten Verfestigungs-
parameter als etwas unterscha¨tzt anzusehen. Bezu¨glich der Mikroindenterversuche bedeutet
dies, dass eine A¨nderung der Homogenisierungsmethode einen steileren Anstieg der Kraft-
Verschiebungskurven bewirkt, wodurch sich der Abstand zwischen Experiment und Simula-
tion vergro¨ßern wu¨rde.
Der in der zweiten Fragestellung angesprochene Unterschied der Verfestigungseigenschaften
zwischen dem nicht wa¨rmebehandelten und dem grobkorngeglu¨hten Material kann anhand
der Doppelindenterversuche abgescha¨tzt werden (Abbildung 4.4). Es zeigt sich erwartungs-
gema¨ß eine deutliche Entfestigung des grobkorngeglu¨hten Materials, woraus eine Differenz
von ca. 25% zwischen den Kraft-Verschiebungskurven fu¨r die unterschiedlichen Proben re-
sultiert. U¨bertra¨gt man dieses Verhalten auf die Ergebnisse der Mikroindenterversuche, so
wa¨re bei gleicher Eindringtiefe mit deutlich ho¨heren experimentellen Eindringkra¨ften fu¨r das
nicht wa¨rmebehandelte Material zu rechnen. Dieser und der im ersten Punkt beschriebene
Effekt sind somit gegenla¨ufig und ko¨nnten sich zum Teil kompensieren.
Der im dritten Punkt angesprochene Gro¨ßeneffekt kann maßgeblich zwei Ursachen haben.
Zum Einen ist es mo¨glich, dass die Anzahl statistisch verteilter Versetzungen im Material-
volumen unterhalb des Eindrucks so gering ist, dass dies zu einem vera¨nderten plastischen
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Verhalten fu¨hrt. Zum Anderen wa¨re denkbar, dass es wa¨hrend des Eindringversuchs zu
einem Aufstau der Versetzungen an den Korngrenzen und somit zu einer ansteigenden Ver-
festigung kommt. Da der Indenter einen Radius von 100µm hat und der bleibende Eindruck
im Material einen Durchmesser von ungefa¨hr 30µm aufweist, ist davon auszugehen, dass
eine statistisch representative Anzahl von Versetzungen im indentierten Materialvolumen
vorhanden ist. Eindringversuche, bei denen solche Effekte u¨blicherweise gemessen werden,
liegen in Gro¨ßenbereichen von mehreren Nanometern. Weithin wird auch der Aufstau von
Versetzungen an den Korngrenzen als unwahrscheinlich angesehen, da sich, wie in Abbil-
dung 5.4 zu erkennen ist, die Gitterrotationen und somit auch die Versetzungsaktivita¨t auf
ein Gebiet innerhalb des Korns beschra¨nken.
Auch bei der Entlastungskurve mu¨ssen mehrere Aspekte beru¨cksichtigt werden, die fu¨r die
beobachtete Diskrepanz zwischen Experiment und Simulation eine Rolle spielen ko¨nnten.
• Da die Steifigkeit eines Saphir-Indenters deutlich geringer ist als z. B. diejenige ei-
nes Diamant-Indenters, ko¨nnte es wa¨hrend des Eindringversuchs zu einer nicht un-
erheblichen elastischen Deformation des Indenters kommen. Dieser Effekt wird erst
in nachfolgenden Berechnungen beru¨cksichtigt. Weiterhin ist unbekannt, wie hoch die
Nachgiebigkeit der Probenhalterung bei den Versuchen ist.
• Die Entlastungskurve spiegelt kein vollkommen elastisches Materialverhalten wider.
Vielmehr kommt es zu einem Abbau von Versetzungsstaus und somit zu einer Art
plastischer Erholung. Solch ein Materialverhalten kann von dem hier verwendeten Ma-
terialmodell nicht nachgebildet werden.
• Da die elastischen Eigenschaften des ferritischen Materials nicht genau bekannt sind,
ist hier ein gewisser Spielraum fu¨r Anpassungen gegeben. Dieser wird jedoch nicht als
groß genug erachtet, um die gesamte Differenz zwischen gemessener und berechneter
Entlastungskurve auszugleichen.
Abschließend kann nicht vo¨llig gekla¨rt werden, welcher der erwa¨hnten Einflussfaktoren maß-
geblich fu¨r die Differenz zwischen Messung und Simulation verantwortlich ist.
Dass die Kraft-Verschiebungskurve des zweiten Versuchs sta¨rker u¨berscha¨tzt wird als die des
ersten Versuchs, kann auf eine u¨berho¨hte Dehnratensensitivita¨t des Materialmodells zuru¨ck-
gefu¨hrt werden. Verwendet man fu¨r die Berechnung des zweiten Versuchs die niedrigere Ein-
dringgeschwindigkeit des ersten Versuchs, resultiert daraus eine Kraft-Verschiebungskurve,
die sich kaum von der des ersten Versuchs unterscheidet. Diese U¨bereinstimmung ist auch
zwischen den beiden experimentell bestimmten Kraft-Verschiebungskurven (Abbildung 5.2)
zu beobachten.
5.4.2 Vergleich der Rotationen
Die Kontourdiagramme (Abbildungen 5.9 und 5.10) zeigen eine Gegenu¨berstellung der ge-
messenen und berechneten Rotationen fu¨r den ersten und den zweiten Versuch. Neben den
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Gesamtrotationen werden auch die Rotationen um die einzelnen Achsen des Probenkoordi-
natensystems miteinander verglichen. Die beste U¨bereinstimmung la¨sst sich dabei fu¨r die
Rotationen um die X-Achse erkennen. Es ist bemerkenswert, dass das Berechnungsmodell
nicht nur das prinzipielle Auftreten von zwei Rotationsgebieten mit unterschiedlichem Dreh-
sinn wiedergibt. Auch Details werden pra¨zise von der Berechnung vorhergesagt (vgl. Abbil-
dung 5.9 b und f bei Koord. Z=-12; Y=18 bzw. Abbildung 5.10 b und f bei Koord. Z=-6;
Y=-20). Im Fall der Gesamtrotationen und der Rotationen um die X-Achse wird die ra¨um-
liche Ausbreitung der Rotationen sehr gut vom Berechnungsmodell prognostiziert. Dies gilt
sowohl in vertikale als auch in horizontale Richtung. Etwas gro¨ßere Abweichungen sind vor
allem fu¨r Versuch 1 bei den Rotationen um die Y- und Z-Achse zu erkennen.
Weiterhin ist fu¨r beide Versuche zu beobachten, dass in den Simulationen die Gro¨ße der Ro-
tationen u¨berscha¨tzt wird. Dies ist besonders fu¨r Regionen direkt unterhalb des Indenters der
Fall. Wa¨hrend hier Gesamtrotationen von maximal 3◦ gemessen werden, ergeben sich in den
Simulationen Maxima von 4◦. Diese Beobachtung deckt sich mit denen von Zaafarani et al.
(2006, 2008) und Britton et al. (2010), welche ihre Untersuchungen an kubisch-fla¨chenzen-
trierten und hexagonalen Kristallen durchgefu¨hrt haben. Somit scheint die U¨berscha¨tzung
der Rotationen unabha¨ngig von der untersuchten Gitterstruktur und den bisher eingesetzten
Berechnungsmodellen zu sein.
Die U¨berscha¨tzung der Gro¨ße der Rotationen deckt sich ebenfalls mit der Prognose eines
zu steilen Abfalls der numerischen Kraft-Verschiebungskurven im Bereich der Entlastung
(Abbildungen 5.7 und 5.8). Interpretiert man die resultierende Tiefe des bleibenden Ein-
drucks als ein Maß fu¨r die plastische Deformation des Probenmaterials, so wird diese von
den Berechnungen erheblich u¨berscha¨tzt. Die im vorangegangenen Abschnitt beschriebenen
Ursachen fu¨r die Unterschiede bei den Kraft-Verschiebungskurven ko¨nnten somit auch einen
maßgeblichen Einfluss auf die Diskrepanz zwischen den gemessenen und berechneten Rota-
tionen haben. Trotz der beschriebenen Unterschiede zwischen Experiment und Berechnung
ist die Genauigkeit der Berechnungsergebnisse hoch.
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a) Experiment - Gesamtrotation
b) Experiment - Rotation um die X-Achse
c) Experiment - Rotation um die Y-Achse
d) Experiment - Rotation um die Z-Achse
e) Berechnung - Gesamtrotation
f) Berechnung - Rotation um die X-Achse
g) Berechnung - Rotation um die Y-Achse
h) Berechnung - Rotation um die Z-Achse
Abbildung 5.9: Vergleich der gemessenen (a-d) und berechneten (e-h) Gitterrotationen fu¨r
Versuch 1 (in Grad)
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a) Experiment - Gesamtrotation
b) Experiment - Rotation um die X-Achse
c) Experiment - Rotation um die Y-Achse
d) Experiment - Rotation um die Z-Achse
e) Berechnung - Gesamtrotation
f) Berechnung - Rotation um die X-Achse
g) Berechnung - Rotation um die Y-Achse
h) Berechnung - Rotation um die Z-Achse
Abbildung 5.10: Vergleich der gemessenen (a-d) und berechneten (e-h) Gitterrotationen fu¨r
Versuch 2 (in Grad)
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5.5 Untersuchung der Abha¨ngigkeit der Berechnungs-
ergebnisse von verschiedenen Modelleigenschaften
In diesem Abschnitt werden systematisch bestimmte Modelleigenschaften gea¨ndert um deren
Einfluss auf die Kraft-Verschiebungskurve und die Rotationen zu untersuchen. In vielen
Fa¨llen ist der Einfluss dieser A¨nderungen auf die Berechnungsergebnisse fu¨r beide Versuche
a¨quivalent. Aus diesem Grund werden die Auswertungen oftmals nur fu¨r einen der beiden
Versuche dargestellt. Weiterhin wird dazu u¨bergegangen, die Rotationen entlang horizontaler
und vertikaler Linien zu vergleichen. Diese Art der Darstellung ermo¨glicht eine genauere
quantitative Beurteilung der Ergebnisse.
5.5.1 Studie zur Netzabha¨ngigkeit der Berechnungsergebnisse
Im Folgenden soll anhand einer Variation der Diskretisierung analysiert werden, inwieweit
die numerische Lo¨sung des Mikroeindringversuchs von der Elementgro¨ße abha¨ngt und ob
eine Konvergenz der Lo¨sung erreicht werden kann. Dazu werden vier verschiedene Netze mit
unterschiedlich feinen Diskretisierungen erzeugt. Da die Berechnungsdauer quadratisch mit
der Anzahl der Freiheitsgrade im Modell steigt und ein dreidimensionales Problem vorliegt,
ist die Menge der zu untersuchenden Elementgro¨ßen stark begrenzt. Um dennoch hinreichend
Abbildung 5.11: Querschnitt eines der vier FE-Netze zur Untersuchung der Netzabha¨ngigkeit
(beispielhaft fu¨r das 2 µm-Netz)
kleine Elementgro¨ßen verwenden zu ko¨nnen, wird die Netzverfeinerung auf ein relativ klei-
nes quaderfo¨rmiges Gebiet des Probenmodells beschra¨nkt. Die Abmessungen dieses Gebiets
betragen in X-Richtung und Z-Richtung 20µm, sowie 40µm in Y-Richtung. Es umfasst den-
jenigen Bereich der Probe, fu¨r den die gro¨ßten plastischen Deformationen erwartet werden
(Abbildung 5.11). Fu¨r jede der vier Diskretisierungsstufen werden wu¨rfelfo¨rmige Elemente
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Abbildung 5.12: Kraft-Verschiebungskurve
fu¨r drei verschiedene Diskretisierungsstufen
Abbildung 5.13: Rotationen um die X-
Achse in Abha¨ngigkeit der Elementgro¨ße
eingesetzt, deren Kantenla¨ngen jeweils 4, 2, 1 und 0, 5µm betragen. Alle weiteren Modellei-
genschaften sind mit denen identisch, die in Abschnitt 5.3 beschrieben sind. Der Vergleich
in Abbildung 5.12 fu¨r drei der vier Diskretisierungsstufen macht deutlich, dass die Kraft-
Verschiebungskurven nur schwach von der Elementgro¨ße abha¨ngen. Lediglich leichte Schwan-
kungen wa¨hrend der Belastungsphase ko¨nnen hier beobachtet werden. Der Grund dafu¨r ist in
der unterschiedlichen Diskretisierung der Kontaktfla¨che zu suchen. Weil eine ho¨here Anzahl
von Knoten eine kontinuierlichere U¨bertragung der Kontaktkraft erlaubt, wird eine Gla¨ttung
der Kraft-Verschiebungskurve bewirkt. Im Gegensatz zur Kraft-Verschiebungskurve zeigen
die Rotationen eine deutliche Abha¨ngigkeit von der Elementgro¨ße. Mit abnehmender Ele-
mentgro¨ße nimmt die Ho¨he der Rotationen zu (Abbildung 5.13 und 5.14). Besonders deutlich
Abbildung 5.14: Kontourdiagramme der Rotationen um die X-Achse fu¨r 4 Netze mit ver-
schiedenen Elementgro¨ßen
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ist dieser Anstieg bei der Gegenu¨berstellung des 4µm-Netzes und des 2µm-Netzes. Bei ei-
nem Vergleich der Lo¨sung des 1µm-Netzes mit der des 0, 5µm-Netzes ko¨nnen hingegen nur
noch marginale Unterschiede zwischen den Rotationsfeldern festgestellt werden. Anhand die-
ser Beobachtungen ist es nicht auszuschließen, dass fu¨r Elementgro¨ßen, die unterhalb von
einem Mikrometer liegen, die Lo¨sung bezu¨glich des Rotationsfeldes konvergiert. Die Feststel-
lung, dass die Ho¨he der Rotationen mit abnehmender Elementgro¨ße steigt, trifft allerdings
nicht auf jeden Punkt des Rotationsfeldes zu. In Abbildung 5.13 im Bereich um den Punkt
(X = 0µm, Y = −10µm, Z = −7µm) ist zu sehen, dass eine Berechnung mit dem 0, 5µm-
Netz niedrigere Rotation prognostiziert als eine Berechnung mit dem 2µm-Netz.
5.5.2 Einfluss der Randbedingungen
Da das indentierte Korn nicht im Kristallverbund modelliert wird sondern als monolithischer
Einkristall, soll untersucht werden, inwieweit die Randbedingungen an den Seitenfla¨chen und
der Bodenfla¨che der Probe die Berechnungsergebnisse beeinflussen. Fu¨r das in Abschnitt
5.3.1 beschriebene Referenzmodell ist vorausgesetzt worden, dass die Seitenfla¨chen des Pro-
benmodells spannungsfrei sind. Eine andere Mo¨glichkeit besteht darin, die Verschiebungen
an den Seitenfla¨chen zu verhindern. Wie sich diese A¨nderung der Randbedingungen auf die
Berechnungsergebnisse auswirkt, ist in Abbildung 5.15 am Beispiel des zweiten Versuchs
dargestellt. Erkennbar ist, dass die beschriebene A¨nderung der Randbedingungen an den
Abbildung 5.15: Vergleich der Kraft-Verschiebungskurve und der Rotationen um die X-Achse
fu¨r unterschiedliche Randbedingungen an den Seitenfla¨chen des Probenmodells
Seitenfla¨chen einen steileren Anstieg der Kraft-Verschiebungskurve wa¨hrend der Belastung
bewirkt. Die maximale Eindringkraft des modifizierten Modells liegt ca. 5% u¨ber derjeni-
gen, die anhand des Referenzmodells berechnet wird. Im Entlastungsbereich zeigen hingegen
beide Modelle einen identischen Kurvenverlauf. Die Rotationen weisen eine nur minimale
Sensitivita¨t gegenu¨ber der Modifizierung der Randbedingungen auf.
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Der Einfluss der Verschiebungsrandbedingungen an der Bodenfla¨che der Probe kann durch
eine A¨nderung der Ho¨he der Probe analysiert werden. Dazu wird eine erneute Simulation
des zweiten Versuchs mit einer verdoppelten Probenho¨he durchgefu¨hrt. Alle weiteren Mo-
delleigenschaften entsprechen wieder denen des Referenzmodells. Die daraus resultierenden
A¨nderungen der Berechnungsergebnisse sind jedoch noch geringer als diejenigen, die durch
die Modifikation der Randbedingungen an den Seitenfla¨chen hervorgerufen werden. Daher
wird auf eine graphische Auswertung dieser Ergebnisse verzichtet. Abschließend ist fest-
zustellen, dass die gewa¨hlten Abmessungen des Referenzmodells ausreichen, um eine nur
geringfu¨gig von den Randbedingungen abha¨ngige Lo¨sung des Eindringversuchs zu erzeugen.
5.5.3 Variation des Reibungskoeffizienten
Von Liu et al. (2005) ist anhand einer numerischen Studie gezeigt worden, dass die Ober-
fla¨chenverschiebungen maßgeblich von der Reibung zwischen Eindringko¨rper und Probe be-
einflusst werden. Hingegen ist bisher wenig daru¨ber bekannt, wie sich die Reibung auf die
Rotationen des Kristallgitters auswirken. Zur Untersuchung dieses Effekts wird die Simu-
lation des Eindringversuchs unter Vorgabe verschiedener Reibungskoeffizienten wiederholt.
Neben dem fu¨r die Referenzrechnung verwendeten Reibungskoeffizienten von µ = 0, 1 wer-
den zusa¨tzlich noch Rechnungen mit µ = 0, 05 und µ = 0 durchgefu¨hrt.
Die Ergebnisse dieser Berechnungen werden diesmal entlang zweier vertikaler Linien mitein-
ander verglichen. Diese Linien verlaufen parallel zur Z-Achse (Abbildung 5.6) und befinden
sich an den Positionen Y = −10µm und Y = 10µm. In Abbildung 5.16 ist das entspre-
chende Diagramm dargestellt. Darin symbolisiert Z = 0µm einen Punkt an der Oberfla¨che
bzw. Z = −40µm einen Punkt tief im Inneren des indentierten Korns. Es zeigt sich, dass die
A¨nderung des Reibungskoeffizienten bis ca. 15µm unterhalb der Oberfla¨che einen starken
Abbildung 5.16: Rotationen um die X-Achse entlang der vertikalen Linien Y = −10µm und
Y = 10µm fu¨r verschiedene Reibungskoeffizienten µ (Versuch 2)
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Einfluss auf die Rotationen hat. Unterhalb dieser Marke ist bei diesem Versuch nur noch ein
marginaler Unterschied der Rotationen festzustellen. Es wird deutlich, dass die Reibung zu
einer Erho¨hung der Rotationen fu¨hrt. Eine Steigerung des Reibungskoeffizienten auf Werte
u¨ber µ = 0, 1 fu¨hrt zu keiner weiteren Erho¨hung der Rotationen. Weiterhin hat sich gezeigt,
dass die Kraft-Verschiebungskurve nur unwesentlich von der Variation des Reibungskoeffizi-
enten beeinflusst wird.
5.5.4 Beru¨cksichtigung der Nachgiebigkeit des Eindringko¨rpers
Als ein mo¨glicher Grund fu¨r die Unterschiede zwischen der berechneten und der gemesse-
nen Kraft-Verschiebungskurve im Bereich der Entlastung wird in Abschnitt 5.4.1 die Ver-
nachla¨ssigung der Nachgiebigkeit des Indenters angegeben. Um abscha¨tzen zu ko¨nnen, in-
wieweit diese Idealisierung einen Einfluss auf die Berechnungsergebnisse hat, werden Ver-
gleichsrechnungen mit einem elastischen Indenter durchgefu¨hrt. Der fu¨r die Experimente
verwendete Saphir-Indenter besitzt eine kugelfo¨rmige Spitze mit einem Radius von 100 µm.
Unbekannt ist allerdings die weitere Geometrie des Indenters sowie dessen Halterung und
die Orientierung des Saphir-Kristalls. Aus diesem Grund muss die Modellierung des In-
denters stark vereinfacht werden. Im Folgenden wird angenommen, dass der Indenter aus
einem isotrop-elastischen Material besteht. Die elastischen Eigenschaften von Saphir vari-
ieren beim Elastizita¨tsmodul zwischen 365 − 416 GPa und bei der Querkontraktionszahl
zwischen 0.23 − 0.25 (Cardarelli, 2008, S.663). Um einen mo¨glichst nachgiebigen Indenter
zu modellieren und somit einen maximalen Effekt zu erzielen, werden jeweils die unteren
Grenzen der angegebenen Intervalle fu¨r das Elastizita¨tsmodul und die Querkontraktionszahl
in der Berechnung beru¨cksichtigt. Der Indenter wird als Halbkugel modelliert und besteht
aus 23144 linearen Hexaeder-Elementen. Auf der Grundfla¨che dieser Halbkugel werden als
Abbildung 5.17: Einfluss der Nachgiebigkeit des Indenters auf die Kraft-Verschiebungskurven
von Versuch 1 und 2
Randbedingungen die Verschiebungen in alle drei Richtungen vorgegeben, fu¨r die beiden
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Richtungen senkrecht zur Eindringrichtung werden die Verschiebungen zu null gesetzt. Alle
anderen Modelleigenschaften sind identisch mit denen des Referenzmodells. In Abbildung
5.17 werden fu¨r Versuch 1 und 2 die Kraft-Verschiebungskurven verglichen. Es zeigt sich,
dass bei Beru¨cksichtigung der Nachgiebigkeit des Eindringko¨rpers die Eindringkraft redu-
ziert wird. Ebenfalls reduziert sich die Tiefe des bleibenden Eindrucks. Diese A¨nderungen
stellen zwar eine Anna¨herung an die Messdaten dar, dennoch existiert ein deutlicher Un-
terschied zwischen den gemessenen und berechneten Kraft-Verschiebungskurven im Bereich
der Entlastung. Beispielhaft fu¨r die Rotationen werden die Gesamtrotationen entlang einer
horizontalen Linie 7µm unterhalb der Kornoberfla¨che miteinander verglichen (Abbildung
5.18). Auch hier zeigt die Berechnung mit einem elastischen Indenter realistischere Werte
als die Referenzrechnung. Fu¨r Versuch 1 ergibt sich sogar eine Reduzierung der maximalen
Gesamtrotation um ca. 10%. Ansonsten prognostizieren beide Modelle u¨ber weite Bereiche
beinahe identische Rotationen. Auf Grund der feinen Diskretisierung des Eindringko¨rpers
steigt allerdings die Berechnungszeit fu¨r dieses Modell erheblich an.
Abbildung 5.18: A¨nderung der Gesamtrotationen bei Beru¨cksichtigung der Nachgiebigkeit
des Indenters (links: Versuch 1; rechts Versuch 2)
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5.6 Sensitivita¨t der Rotationen gegenu¨ber verschiede-
nen Materialparametern
Im folgenden Abschnitt soll die Sensitivita¨t der Rotationen in Abha¨ngigkeit von verschiede-
nen Materialparametern untersucht werden. Wie im vorhergehenden Abschnitt werden auch
hier die Rotationen anhand von Liniendiagrammen verglichen.
5.6.1 Variation der Gleitebenen
Wie bereits in Abschnitt 3.2.3 beschrieben, ist die Bestimmung der Gleitebenen in kubisch-
raumzentrierten Materialien mit großen Unsicherheiten verbunden. Meist wird hier eine auf
Literaturquellen gestu¨tzte Annahme getroffen, die jedoch bei der Untersuchung polykristal-
liner Materialien keiner experimentellen U¨berpru¨fung zuga¨nglich ist. Mit den gemessenen
Rotationen stehen experimentelle Daten zur Verfu¨gung, die durch die Wahl der Gleitebenen
beeinflusst werden. Wie hoch die Sensitivita¨t der Rotationen in Abha¨ngigkeit der aktiven
Gleitebenen ist und ob es eventuell mo¨glich ist eine Anpassung durchzufu¨hren, soll im Fol-
genden untersucht werden.
Nach dem aktuellen Stand der Forschung ist nicht davon auszugehen, dass die Modellierung
einer immer gro¨ßeren Anzahl von Gleitsystemen zu immer realistischeren Berechnungser-
gebnissen fu¨hrt. Weiterhin scheint keine streng hierarchische Ordnung bezu¨glich der Akti-
vierungsreihenfolge in Abha¨ngigkeit des Netzebenenabstandes zu existieren. So ko¨nnen z. B.
die 〈111〉{112}-Gleitsysteme aktiviert werden, ohne dass es zur Aktivierung der 〈111〉{110}-
Gleitsysteme kommen muss. Wa¨hrend fu¨r alle bisherigen Berechnungen die Summe der
〈111〉{110}- und 〈111〉{112}-Gleitsysteme als aktivierbare Gleitsysteme zur Verfu¨gung ge-
standen hat, werden fu¨r die nachfolgenden Berechnungen ausschließlich die 〈111〉{110}-
Tabelle 5.2: Anhand des monotonen Scherversuchs angepasste Verfestigungsparameter fu¨r
eine unterschiedliche Auswahl von Gleitsystemen
Gleitsysteme d˜, n˜ 〈111〉{110} 〈111〉{110} 〈111〉{112}
〈111〉{112}
Referenzscherrate γ˙0 10
−3 s−1 10−3 s−1 10−3 s−1
Dehnratensens.-exponent m 0, 02 0, 02 0, 02
elastische K1111 207 207 207
Konstanten K1122 121 121 121
(in GPa) K1212 105 105 105
Verfestigungs- τc0 57.4 55.3 52.6
parameter τcs 115 110 105
(in MPa) θ0 804 739 674
θ∞ 42.5 38.9 36.2
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Gleitsysteme oder die 〈111〉{112}-Gleitsysteme zugelassen. Da diese Modifikation auch eine
A¨nderung des Verfestigungsverhaltens verursacht, ist es notwendig, die Verfestigungsparame-
ter erneut an den monotonen Scherversuch anzupassen. In Tabelle 5.2 werden neben dem bis-
her verwendeten Satz von Materialparametern (linke Spalte) auch die beiden neuen Material-
parametersa¨tze angegeben. Es ist zu sehen, dass sich fu¨r die neue Auswahl von Gleitsystemen
kleinere Verfestigungsparameter ergeben. Trotz der Neuanpassung an den polykristallinen
Scherversuch zeigen die Kraft-Verschiebungskurven des Eindringversuchs (Abbildung 5.19)
eine deutliche Differenz zwischen den Berechnungen mit unterschiedlichen Gleitsystemen.
In Abbildung 5.20 werden die resultierenden Rotationen um die X-Achse verglichen. Fu¨r
beide Versuche zeigt sich, dass die Berechnung mit den 〈111〉{110}-Gleitsystemen wesentlich
ho¨here Maxima prognostiziert als diejenige mit den 〈111〉{112}-Gleitsystemen. Fu¨r den Aus-
schnitt der in Abbildung 5.20 dargestellt wird, liegen die mit den 〈111〉{112}-Gleitsystemen
Abbildung 5.19: Kraft-Verschiebungskurven in Abha¨ngigkeit der verwendeten Gleitsysteme
(links: Versuch 1; rechts: Versuch 2)
Abbildung 5.20: Sensitivita¨t der Rotationen um die X-Achse bezu¨glich der Wahl der Glei-
tebenen (links: Versuch 1; rechts: Versuch 2)
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berechneten maximalen Rotationen nur knapp u¨ber den gemessenen Maxima. Allerdings sind
auch Bereiche erkennbar, in denen mit den 〈111〉{112}-Gleitsystemen schlechtere Prognosen
erzielt werden als mit den 〈111〉{110}-Gleitsystemen. Die vom Referenzmodell prognosti-
zierten Rotationen liegen immer zwischen den Lo¨sungen der mit einer reduzierten Anzahl
von Gleitsystemen durchgefu¨hrten Berechnung. Aus Gru¨nden der U¨bersichtlichkeit wird an
dieser Stelle auf die Darstellung der Referenzlo¨sung verzichtet.
Diese Untersuchung hat gezeigt, dass die Wahl der Gleitsysteme einen erheblichen Einfluss
auf die Entwicklung der Rotationen unterhalb des Eindrucks hat. Anhand der hier vorge-
stellten Ergebnisse ist es jedoch nicht mo¨glich, die dominierenden Gleitsysteme in dem unter-
suchten Material zu identifizieren. Gerade die im Entlastungsbereich erkennbare Differenz
zwischen den gemessenen und berechneten Kraft-Verschiebungskurven ist ein Hinweis auf
bestehende Ungenauigkeiten des Berechnungsmodells. Deren Beseitigung ist voraussichtlich
mit einer deutlichen Reduzierung der Gro¨ße der Rotationen verbunden, wie es in Abschnitt
5.5.4 am Beispiel einer Berechnung mit einem elastischen Indenter zu sehen ist. In solch
einem Fall wa¨re eine Neubewertung des hier vorgestellten Vergleichs erforderlich.
5.6.2 Beru¨cksichtigung von Selbst- und Fremdverfestigung
Im Verlauf des Eindringversuchs ist das Material unterhalb des Indenters einem sta¨ndigem
Wechsel der Belastungsrichtung ausgesetzt. Da mit diesem Wechsel der Belastungsrichtung
auch ein Wechsel der aktiven Gleitsysteme verbunden ist, hat auch das Verha¨ltnis von Selbst-
zu Fremdverfestigung einen nicht unerheblichen Einfluss auf die Gitterrotationen. Aus diesem
Grund werden die folgenden Berechnungen der mikroskopischen Eindringversuche unter Ver-
wendung von Verfestigungsregel II durchgefu¨hrt, welche eine unterschiedliche Wichtung von
Selbst- und Fremdverfestigung ermo¨glicht. Die Identifikation der dafu¨r notwendigen Verfesti-
gungsparameter wird in Abschnitt 3.3.3 beschrieben. Dort sind in Tabelle 3.10 die anhand der
monotonen und zyklischen Scherversuche ermittelten Werte aufgefu¨hrt. Die Auswertung der
Kraft-Verschiebungskurven hat fu¨r beide Versuche ergeben, dass die Unterschiede zwischen
der Berechnung mit Verfestigungsregel II und mit dem Referenzmodell vernachla¨ssigbar klein
sind. Betrachtet man die resultierenden Rotationen (Abbildung 5.21), so erkennt man einen
deutlichen Unterschied zu den Ergebnissen, die vom Referenzmodell prognostiziert werden.
Fu¨r den hier untersuchten Fall einer starken Fremdverfestigung zeigt sich allerdings in wei-
ten Bereichen eine große Diskrepanz zwischen den gemessenen und den berechneten Werten.
Besonders deutlich ist dies fu¨r die Gesamtrotationen des zweiten Versuchs sichtbar. Zusa¨tz-
lich werden in Abbildung 5.21 die Rotationen um die X-Achse dargestellt. Hier la¨sst sich
erkennen, dass mit einer zunehmenden Fremdverfestigung auch ein schnellerer Wechsel von
negativen zu positiven Rotationen einhergeht.
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Abbildung 5.21: Einfluss einer Wichtung zwischen Selbst- und Fremdverfestigung auf die Ro-
tationen (links: Versuch 1; rechts: Versuch 2; oben: Gesamtrotationen; unten: Rotationen
um die X-Achse)
5.6.3 Variation der Referenzscherrate
In Abschnitt 3.2.4 ist der Einfluss einer Modifikation der Referenzscherrate γ˙0 auf das Verfes-
tigungsverhalten diskutiert worden. Fu¨r Versuche mit konstanten Dehnraten ko¨nnen diese,
durch eine Modifikation der Referenzscherrate hervorgerufenen A¨nderungen des Verfesti-
gungsverhaltens, mittels einer Neuanpassung der Verfestigungsparameter ausgeglichen wer-
den. Offen ist jedoch, inwieweit solche A¨nderungen die Entwicklung aller weiteren inneren
Variablen beeinflussen. Die inneren Variablen des hier verwendeten Materialmodells sind ne-
ben der kritischen Schubspannung τk die Komponenten von F˜ = FP . Da die Informationen
u¨ber die Rotationen des Kristallgitters in F˜ enthalten sind, wird angenommen, dass eine
Modifikation der Referenzscherrate eine A¨nderung der resultierenden Rotationen zur Folge
hat.
Zur Untersuchung dieser Problematik werden die Verfestigungsparameter von Verfestigungs-
regel I fu¨r 2 weitere Referenzscherraten γ˙0 = 10
−1 s−1 und γ˙0 = 103 s−1 an den monotonen
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Tabelle 5.3: Anhand des monotonen Scherversuchs angepasste Verfestigungsparameter fu¨r
verschiedene Referenzscherraten γ˙0
Gleitsysteme n˜, d˜ {110}〈111〉 {110}〈111〉 {110}〈111〉
{112}〈111〉 {112}〈111〉 {112}〈111〉
Referenzscherrate γ˙0 10
−3 s−1 10−1 s−1 103 s−1
Dehnratensens.-exponent m 0, 02 0, 02 0, 02
elastische K1111 207 207 207
Konstanten K1122 121 121 121
(in GPa) K1212 105 105 105
Verfestigungs- τk0 57.4 63.0 75.7
parameter τks 115 126 151
(in MPa) θ0 804 882 1060
θ∞ 42.5 46.6 56.0
Scherversuch angepasst. Die Ergebnisse dieser Anpassung sind in Tabelle 5.3 zusammenge-
fasst. Es ist erkennbar, dass die Erho¨hung der Referenzscherrate ebenfalls zu einer Erho¨hung
der Verfestigungsparameter fu¨hrt. Die Ergebnisse dieser Untersuchung werden in Abbildung
5.22 beispielhaft fu¨r die Kraft-Verschiebungskurve und die Rotationen um die X-Achse von
Versuch 2 dargestellt. Entgegen den bisher gea¨ußerten Erwartungen fu¨hrt die Modifikation
der Referenzscherrate zu keiner A¨nderung der Lo¨sung des Mikroindenterversuchs.
Abbildung 5.22: Vergleich der Kraft-Verschiebungskurven und der Rotationen um die X-
Achse fu¨r Berechnungen mit 3 unterschiedlichen Referenzscherraten γ˙0 (Versuch 2)
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Zusammenfassung
Ziel dieser Arbeit war es, die Mo¨glichkeiten der Identifikation und Validierung eines kristall-
plastischen Materialmodells anhand von Eindringversuchen auf der Makro- und Mikroebene
zu analysieren. Dazu wurden vielfa¨ltige experimentelle Daten zusammengestellt, die mit
Hilfe verschiedener Versuche ermittelt worden sind. Bei dem verwendeten Probenmaterial
handelt es sich um gewalzte Bleche des Tiefziehstahls DC04. Parallel zu den Experimen-
ten, wurden auf der Grundlage eines einfachen kristallplastischen Modells Simulationen aller
Versuche durchgefu¨hrt, wodurch detaillierte Vergleiche von gemessenen und prognostizierten
Daten ermo¨glicht werden. Mit Hilfe klassischer Scherversuche wurden die Verfestigungspa-
rameter des Materialmodells an das Verfestigungsverhalten der gewalzten Stahlbleche an-
gepasst. Anschließend konnte das Modell anhand von Spannungs-Dehnungskurven und R-
Wert-Verteilungen, welche mittels Zugversuchen bestimmt wurden, validiert werden. Die fu¨r
die Berechnung der polykristallinen Versuche beno¨tigte Textur wurde u¨ber eine Messung er-
mittelt. Trotz der Unsicherheiten bei der Wahl der Gleitsysteme fu¨r das krz-Gitter, konnten
fu¨r diese Versuche qualitativ und quantitativ gute U¨bereinstimmungen mit den experimen-
tellen Daten erreicht werden.
Auf Grund der geringen Blechdicke wurde als Eindringversuch am polykristallinen Material
der Doppelindenterversuch gewa¨hlt. Fu¨r diesen Versuch konnten nur unzureichende U¨berein-
stimmungen zwischen den experimentellen und numerischen Daten erreicht werden, so dass
hier zum derzeitigen Stand keine Mo¨glichkeit fu¨r eine Identifikation oder Validierung be-
steht. Da der Doppelindenterversuch bisher nur wenig untersucht und daher technisch nicht
ausgereift ist, bestehen hier noch große experimentelle Unsicherheiten. Eine Identifikation
einzig auf der Grundlage einer Kraft-Verschiebungskurve hat sich als unzureichend heraus-
gestellt. Mo¨chte man die Oberfla¨chenverschiebungen fu¨r die Anpassung nutzen, mu¨ssen sehr
hohe Anforderungen an die Genauigkeit der Zentrierung der beiden Indenter gestellt werden.
Die FE-Simulation des Doppelindenterversuchs konnte durch Ausnutzung von Symmetrien
auf 1/8 der Gesamtprobe beschra¨nkt werden. Mit der verwendeten Diskretisierung, die ei-
ne hinreichend genaue Darstellung der Oberfla¨chendeformationen ermo¨glicht, umfasste die
Berechnung des Doppelindenterversuchs einen Zeitrahmen von ca. 3 Stunden. Demzufolge
bewegt sich die Dauer einer gesamten Optimierung im Bereich von mehreren Tagen.
Die mikroskopischen Eindringversuche stellen in doppelter Hinsicht eine Besonderheit dar.
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Zum Einen ist es mo¨glich, die Materialparameter des Mikromodells ohne den Zwischenschritt
einer Homogenisierung an die gemessenen Daten anzupassen. Zum Anderen entha¨lt das bei
diesen Versuchen gemessene Feld der Gitterrotationen Informationen, die in den bisher ver-
wendeten experimentellen Daten nicht vorhanden sind. Bei den Untersuchungen hat sich
gezeigt, dass die Berechnungsergebnisse, die anhand des makroskopisch identifizierten und
validierten Materialmodells erzeugt wurden, gut mit den experimentellen Ergebnissen u¨ber-
einstimmen. Obwohl bei der Kraft-Verschiebungskurve noch Unsicherheiten bezu¨glich der
im Vorfeld durchgefu¨hrten Wa¨rmebehandlung und der qualitativen Unterschiede im Ent-
lastungsbereich existieren, konnte mit Hilfe des kristallplastischen Modells ein mittelbarer
Zusammenhang zwischen dem makroskopischen und mikroskopischen Materialverhalten her-
gestellt werden. Eine gute U¨bereinstimmung ist auch bei dem Vergleich der gemessenen und
berechneten Rotationen des Kristallgitters festgestellt wurden. Beru¨cksichtigt man die Ein-
fachheit des verwendeten Materialmodells muss man sogar sagen, dass diese unerwartet hoch
ist. In besonderem Maße trifft diese Aussage fu¨r den zweiten Versuch zu. Die gro¨ßten Un-
terschiede zwischen den experimentellen und numerischen Rotationen sind knapp unterhalb
des Eindrucks zu beobachten. Hier kommt es zu einer U¨berscha¨tzung der Rotationen seitens
der Berechnung. Anhand der erwa¨hnten Vergleiche war es mo¨glich, das auf der Makroebene
identifizierte und validierte Materialmodell zusa¨tzlich auch auf der Mikroebene zu validieren.
Weiterhin wurden Sensitivita¨tsstudien durchgefu¨hrt, die dazu dienen, den Einfluss bestimm-
ter Modelleigenschaften und Materialparameter auf die Simulationsergebnisse des Mikroin-
denterversuchs zu untersuchen. Dabei hat sich gezeigt, dass die berechneten Rotationsfelder
erst fu¨r relativ feine Diskretisierungen konvergieren. Weiterhin wird in einem Bereich bis ca.
10µm unterhalb der Kornoberfla¨che ein deutlicher Einfluss der Reibung auf die Rotationen
prognostiziert. Es ist zu beobachten, dass mit steigendem Reibungseinfluss auch die Ho¨he
der Rotationen zunimmt. Bei den Materialparametern wurden diejenigen untersucht, die
makroskopisch keiner verla¨sslichen Identifikation zuga¨nglich waren. Im Einzelnen waren dies
die Gleitsysteme, das Verha¨ltnis von Fremd- zu Selbstverfestigung und die Referenzscherrate
des viskosen Ansatzes. Wa¨hrend die Variation der Referenzscherrate keinen Einfluss auf die
Berechnungsergebnisse hatte, zeigten besonders die Rotationen eine deutliche Abha¨ngigkeit
von der Wahl der Gleitsysteme und dem Verha¨ltnis von Fremd- zu Selbstverfestigung. Daher
la¨sst sich schlussfolgern, dass die in den gemessenen Rotationsfeldern enthaltenen Informa-
tionen hilfreich fu¨r die Identifikation der Gleitsysteme und des Verha¨ltnisses von Fremd- zu
Selbstverfestigung sind.
Eine Identifikation der Verfestigungsparameter anhand der Ergebnisse des mikroskopischen
Eindringversuchs wurde nicht durchgefu¨hrt. Ein Grund dafu¨r sind die bestehenden Unter-
schiede zwischen den experimentellen und den berechneten Ergebnissen, wie sie z. B. bei den
Entlastungskurven oder den Rotationen auftreten. Weiterhin ist die Dauer der Mikroinden-
terrechnung mit ca. 8 Stunden sehr hoch, wodurch systematische Untersuchungen erschwert
werden. Fu¨r eine verla¨ssliche Identifikation sollte eine weiterfu¨hrende Untersuchung der fu¨r
die bestehenden Unterschiede verantwortlichen Ursachen angestrebt werden. In dieser Arbeit
konnte bereits gezeigt werden, dass die Nachgiebigkeit des Indenters einen nicht unerhebli-
chen Einfluss auf die Entlastungskurve und die Rotationen hat.
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Anhang
A Jacobi-Matrix des Newton-Raphson-Verfahrens
Im Folgenden wird ein analytischer Ausdruck fu¨r die Jacobi-Matrix ∂R(F˜t+∆t)/∂F˜t+∆t an-
gegeben (Risy, 2007). Aus Gru¨nden der U¨bersichtlichkeit wird im Weiteren der Index t+∆t
vernachla¨ssigt und es wird die Abku¨rzung
Y =
∑
α
γ˙α (d˜α ⊗ n˜α) =
∑
α
γ˙0 sgn(τ
α)
( |τα|
ταk
) 1
m
(d˜α ⊗ n˜α) (A.1)
eingefu¨hrt. Damit ergibt sich die Ableitung der Residuumsgleichung 2.24 zu
∂R(F˜ )
∂F˜
= −I+∆t
(
∂(LF˜ )
∂F˜
− ∂(F˜ Y )
∂F˜
)
. (A.2)
Die darin enthaltenen Ableitungen werden wie folgt berechnet:
∂(LF˜ )
∂F˜
= Lia
∂F˜aj
∂F˜kl
ei ⊗ ej ⊗ ek ⊗ el = Likδjl ei ⊗ ej ⊗ ek ⊗ el (A.3)
∂(F˜ Y )
∂F˜
=
(
∂F˜ia
∂F˜kl
Yaj + F˜ia
∂Yaj
∂F˜kl
)
ei ⊗ ej ⊗ ek ⊗ el
=
(
δikYlj + F˜ia
∂Yaj
∂F˜kl
)
ei ⊗ ej ⊗ ek ⊗ el . (A.4)
Unter der Annahme kleiner elastischer Deformationen τα ≈ K˜[1/2(F˜ T F˜ − I )] · (d˜α ⊗ n˜α)
berechnet sich die Ableitung aus Gleichung A.4 zu
∂Y
∂F˜
=
∂Y
∂τα
∂τα
∂F˜
=
∑
α
γ˙0
mταk
sgn2(τα)
( |τα|
ταk
) 1−m
m
(d˜α ⊗ n˜α) ⊗ F˜ K˜[(d˜α ⊗ n˜α)] . (A.5)
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B Algorithmisch konsistente Tangente
Die von Abaqus beno¨tigte Materialtangente
Kumat =
1
∆t
∂ T C
∂D
=
1
det(F )
1
∆t
∂ TK
∂F˜
∂F˜
∂L
∂L
∂D
mit TK = det(F )T C (B.1)
wird mit Hilfe der Kettenregel in drei partielle Ableitungen aufgespalten (Risy, 2007). Aus
Gru¨nden der U¨bersichtlichkeit wird der Index t + ∆t vernachla¨ssigt (vgl. Gleichung 2.29).
Durch Einsetzen des elastischen Gesetzes (Gleichung 2.9) erha¨lt man fu¨r die erste Ableitung
den Ausdruck
∂ TK
∂F˜
=
(
δikT˜
2PK
lm F˜jm + δjkT˜
2PK
lm F˜im +K
E
ijkmF˜
−T
ml
)
ei ⊗ ej ⊗ ek ⊗ el . (B.2)
Zur Berechnung der zweiten Ableitung muss von der Residuumsgleichung 2.24 das totale
Differential
dR =
∂R
∂F˜
[dF˜ ] +
∂R
∂L
[dL] = 0 (B.3)
gebildet werden. Durch Umstellung ergibt sich die zweite Ableitung der Materialtangente zu
∂F˜
∂L
= −
(
∂R
∂F˜
)−1
∂R
∂L
. (B.4)
Darin ist ∂R/∂F˜ die in Anhang A berechnete Jacobi-Matrix. Die Ableitung ∂R/∂L be-
rechnet sich zu
∂R
∂L
= ∆t
∂(LF˜ )
∂L
= ∆t
(
δikF˜lj
)
ei ⊗ ej ⊗ ek ⊗ el . (B.5)
Die verbleibende Ableitung des Geschwindigkeitsgradienten nach seinem symmetrischen An-
teil
∂L
∂D
= IS (B.6)
ergibt den Symmetrisierer vierter Stufe.
C U¨berpru¨fung des RVE-Modells
Die in Abschnitt 2.6.3 vorgestellte Auswertung der RVE-Rechnung soll hier mit einer analy-
tischen Lo¨sung verglichen werden. Fu¨r beide Rechnungen wird ein isotrop-elastisches Mate-
rialverhalten vorausgesetzt. Die analytische Lo¨sung wird anhand des Hookeschen Gesetzes
T = λ Sp(E) I + 2µE (C.1)
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berechnet. Darin sind E = 0, 5 (H + HT ) das lineare Dehnungsmaß und T das lineare
Spannungsmaß. Die Lame´-Konstanten
λ =
νE
(1 + ν)(1− 2ν) und µ =
E
2(1 + ν)
(C.2)
ko¨nnen aus dem Elastizita¨tsmodul E = 200 000MPa und der Querkontraktionszahl ν = 0, 3
bestimmt werden. Fu¨r das RVE wird das isotrop-elastische Gesetz von Abaqus verwendet.
Alle weiteren Eigenschaften des RVEs sind a¨quivalent zu der Beschreibung in Abschnitt
2.6.3. Die Randbedingungen
H11 = 0.002 , Hij = 0 ∀ i 6= j , T22 = T33 = 0
werden so gewa¨hlt, dass die Deformation derjenigen eines realen Zugversuchs entspricht. Mit
diesen Randbedingungen und dem Hookeschen Gesetz (Gleichung C.1) berechnen sich die
gesuchten Komponenten des Verschiebungsgradienten und des Spannungstensors zu
H22 = H33 = −νH11 und T11 = E H11 .
Um Abweichungen zwischen der analytischen und der numerischen Lo¨sung auf Grund un-
terschiedlicher elastischer Gesetze zu vermeiden, wird eine nur geringe Dehnung von 0, 2%
vorgegeben. Ein Vergleich der analytischen und numerischen Ergebnisse (Tabelle C.1) zeigt,
Tabelle C.1: Vergleich der analytischen und numerischen Werte
analytisch RVE Fehler in %
H22, H33 −6 · 10−4 −5, 9922 · 10−4 0, 13
T11 in MPa 400 399, 6 0, 1
T22, T33 in MPa 0 0 0
dass die RVE-Lo¨sung etwas von der exakten Lo¨sung abweicht. Allerdings sind diese Unter-
schiede sehr gering.
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